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Referat:
Im Rahmen dieser Arbeit wurden erste grundlegende Untersuchungen zur Herstel-
lung dünner NiSi2−xAlx- bzw. NiSi2−xGax-Schichten auf Si(001) erbracht. Dazu wur-
den Ni-Si-Al-Schichten mittels DC-Magnetron-Sputtern sowie Ni-Si-Ga-Schichten mittels
Molekular-Strahl-Epitaxie (MBE) abgeschieden und anschließend in Abhängigkeit von
der Herstellungsprozedur in einer RTA-Anlage thermisch behandelt. Die so entstandenen
Reaktionsschichten wurden anschließend mittels RBS charakterisiert, wobei zusätzlich
REM-, TEM-, AES-Tiefenprofil- und XRD-Untersuchungen ergänzend genutzt wurden.
Es zeigt sich, dass unabhängig von der Abscheideprozedur bei ausreichend hoher Temper-
bzw. Substrattemperatur die thermodynamisch stabilen Endphasen NiSi2−xAlx bzw.
NiSi2−xGax gebildet werden. Während die Bildungstemperatur bei Festphasenreaktio-
nen ohne Al- bzw. Ga-Zugabe für NiSi2 etwa 700 ◦C beträgt, reduziert sich diese unter
Anwesenheit von Al- bzw. Ga-Atomen auf 500 ◦C und darunter. Dabei scheinen bereits
eine Al- bzw. Ga-Konzentration von unter einem Atomprozent (at%) als notwendiger
Stoffmengenanteil auszureichen. Befindet sich der Ort der Keimbildung der NiSi2−xAlx-
bzw. NiSi2−xGax-Kristallite an der Grenzfläche zum Si(001)-Substrat, so ist eine Än-
derung der bevorzugten Wachstumsorientierung von NiSi2−xAlx(001)[100] || Si(001)[100]
bzw. NiSi2−xGax(001)[100] || Si(001)[100] (A-Typ) zu einer NiSi2−xAlx(220) || Si(001)-
bzw. NiSi2−xGax(220) || Si(001)-Vorzugsorientierung festzustellen. Die dafür notwendige
Konzentration von Al- bzw. Ga-Atomen scheint jedoch höher zu sein als die, die für die
Erniedrigung der Bildungstemperatur notwendig ist.
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Al-Peak meint den Energiebereich im RBS-Spektrum, bei dem Rückstreuereignisse an Al-
Atomen gemessen werden
Ni-Peak analog Al-Peak, jedoch für Ni-Atome
Ga-Peak analog Al-Peak, jedoch für Ga-Atome
Si-Peak analog Al-Peak, jedoch für Si-Atome mit der Einschränkung, dass diese in der
Reaktionsschicht vorliegen
Al/Si-Peak analog Al-Peak, jedoch für Si- und Al-Atome aus der Reaktionsschicht (nicht aus
Si-Substrat)
NiAl(Si) Symbolik für die Phase NiAl wobei ein Teil der Al-Atome durch Si-Atome substi-
tuiert sind
Ni-Si-Al Symbolik für das Materialsystem bzw. die Materialkomposition von Ni, Al und Si
ohne dabei Komposition oder Abscheideverfahren zu spezifizieren
Ni-Si-Ga analog Ni-Si-Al
Ni;Al Symbolik für Schichtstapel von Ni auf Al (sequentielle Abscheidung)
Al;Ni Symbolik für Schichtstapel von Al auf Ni (sequentielle Abscheidung)
Ni/Al Symbolik für gleichzeitige Abscheidung (Koabscheidung) von Ni und Al
Ni/Ga analog Ni/Al
Ni/Ga/Si analog Ni/Al
Ni:Al Symbolik zur Beschreibung des atomaren Verhältnisses von Ni zu Al, siehe „z”
Ni:Ga analog Ni:Al
x Anteil von Al bzw. Ga in der NiSi2−xAlx- bzw. NiSi2−xGax-Schicht (bzw. -Phase)
z Verhältnis von Al bzw. Ga bei der Abscheidung gegenüber Ni; Ni:Al= 1:z bzw.
Ni:Ga=1:z kann auch als Menge interpretiert werden, da Ni-Menge bekannt
SPE Solid Phase Epitaxie (Festphasenepitaxie)
RTA Rapid Thermal Annealing (Kurzzeittemperung)
TRTA Aufheiztemperatur des Temperprozesses in ◦C
tRTA Temperzeit für die TRTA auf die Probe einwirkt
TSubstrat Temperatur des Si-Substrates bei der Abscheidung
RT Raumtemperatur
at% Atomprozent




Bei der Betrachtung gegenwärtiger elektronischer Schaltungen zeigt sich, dass diese meist
in 2D-Planartechnologie und auf der Basis von Si(001)-Substraten hergestellt werden. 2D-
Planartechnologie bedeutet dabei, dass die aktiven Bauelemente einer Schaltung, wie z.B.
MOSFETs (Metal-Oxyd-Semiconductor-Field-Effect-Transistor), in einer Ebene liegen.
Dies ist dadurch bedingt, dass für die Herstellung dieser aktiven Bauelemente polykris-
talline Materialien (z.B. SiO2, CoSi2) auf ein einkristallines Si(001)-Substrat abgeschie-
den werden. Die elektrischen Eigenschaften des einkristallinen und möglichst defektfreien
Si-Substrates (z.B. Punktdefekte, Versetzungen), welches die aktive Zone eines Bauele-
mentes darstellt, sind dabei ein wichtiges Charakteristikum für dessen Leistungsfähigkeit.
Es ist leicht nachvollziehbar, dass oberhalb einer solchen, nach oben hin polykristallinen,
Bauelementestruktur mittels Abscheidung keine defektarme einkristalline Si-Schicht mehr
aufgewachsen werden kann und somit eine 3D-Integration von aktiven Bauelementen, wie
z.B. MOSFETs nicht möglich ist. Es zeigt sich, dass für das heteroepitaktische Aufwach-
sen anderer Materialien auf Si(001) bzw. von Si(001) auf andere Materialien bisher keine
für mikroelektronische Anwendungen geeigneten Materialien bekannt sind (einzige Aus-
nahme: Si-Ge-Heteroepitaxie), wie dies z.B. im III-V-Halbleiter-System möglich ist. Ein
Hauptproblem stellt dabei die Gitterfehlanpassung dar, welche an der Grenzfläche vom
Si-Substrat zum aufgewachsenen Material bzw. umgekehrt zu Baufehlern, wie z.B. Ver-
setzungen führt. Die Möglichkeit der defektfreien Heteroepitaxie von Si(001) mit einem
metallischen Werkstoff könnte z.B. unter Nutzung alternativer epitaktischer Bauelement-
konzepte wie z.B. PBT (permeable base transitor) oder MBT (metal base transistor) [1,2]
zur 3D-Integration genutzt werden.
Im Jahr 2003 stellte K.W. Richter et al. [3] nach Untersuchungen an Volumenmaterial
zwei Materialsysteme vor, welche bei Raumtemperatur (RT) eine identische Gitterkon-
stante wie Si aufweisen können. Er zeigte, dass mittels Substitution von Si-Atomen durch
Al- (NiSi2−xAlx) bzw. Ga-Atome (NiSi2−xGax) in der kubischen Phase NiSi2, welche bei
RT eine Gitterfehlanpassung von -0,4% besitzt, die Gitterkonstante variiert werden kann.
Die Übereinstimmung der Gitterkonstante mit der von Si wird dabei bei den Komposi-
tionen NiSi1,74Al0,26 bzw. NiSi1,83Ga0,17 erreicht.
Da bisher für das Materialsystem Ni-Si-Al nur wenige und für das Materialsystem
Ni-Si-Ga keine Untersuchungen über das Wachstum in Form von dünnen Schichten be-
kannt waren, besteht die Zielstellung dieser Arbeit darin, erstmals Aussagen über grund-
legende Schichtbildungsprozesse (gebildete Phasen, Homogenität usw.) in beiden ternären
Materialsystemen zu erhalten, wofür unterschiedliche Abscheideprozeduren gewählt wur-
den. Das Hauptaugenmerk dieser Untersuchungen liegt dabei darauf, ob und wie dünne
7NiSi2−xAlx- bzw. NiSi2−xGax-Schichten auf Si(001) aufwachsen. Als Erstcharakterisie-
rungsmethode wurde dazu RBS („random”- und „aligned”-Messungen) gewählt, da diese
mit einem geringen zeitlichen Aufwand Aussagen über gebildete Phasen, Homogenität und
eventuell Kristallorientierung bei einer größeren Anzahl von zu untersuchenden Proben
(> 100 Stück) zulässt. Zur weiteren Charakterisierung wurden stichprobenartig TEM-,
REM-, AES-Tiefenprofil- und XRD-Untersuchungen genutzt.
In Kap. 2 werden die Grundlagen der Schichtbildung in dünnen Schichten dargestellt
und der Kenntnisstand über die ternären Materialsysteme Ni-Si-Al und Ni-Si-Ga sowie de-
ren binärer Subsysteme zusammengefasst. Anschließend sind in Kap. 3 die Präparations-
sowie die Charakterisierungsmethoden beschrieben. In Kap. 4 werden zuerst separat für
jedes Materialsystem und jede Abscheideprozedur die Ergebnisse der entstandenen Reak-
tionsschichten dargestellt und nachfolgend soweit wie möglich interpretiert. Anschließend
wird verallgemeinert der Einfluss von Al und Ga auf das Wachstum dünner Ni-Si-Al- bzw.
Ni-Si-Ga-Schichten, insbesondere der Phasen NiSi2−xAlx und NiSi2−xGax diskutiert.
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2 Experimentelle und theoretische Grundlagen
2.1 Wachstum dünner orientierter Schichten
Im Rahmen dieser Arbeit wurden verschiedene Abscheideverfahren (siehe Kap. 3.1.3) zur
Herstellung dünner orientierter Schichten angewandt, welche hinsichtlich des Schichtbil-
dungsprozesses differenziert betrachtet werden können. Ein z.B. in der Mikroelektronik
(z.B. für den Salicidierungsprozess) häufig genutztes Abscheideverfahren besteht darin,
Material auf das Substrat so aufzubringen, dass möglichst wenige Ordnungsprozesse (z.B.
Kristallisation, chemische Reaktion) während der Abscheidung stattfinden. Anschließend
wird die so auf das Substrat aufgebrachte Schicht meist in einem thermisch gesteuerten
Prozess gezielt zur Kristallisation bzw. Reaktion mit dem Substrat gebracht (Festphasen-
reaktion∗). Ein anderes Verfahren zur Herstellung dünner orientierter Schichten besteht
darin, während der Abscheidung die Umgebungsparameter so zu wählen, dass das Ab-
scheidematerial entweder in Reaktion mit oder ohne dem Substrat geordnet aufwächst
(Reaktive Abscheidung∗∗). Der Schichtbildungsprozess ist somit mit dem Beenden der
Abscheideprozedur abgeschlossen. Desweiteren gibt es Abscheideverfahren, die eine Kom-
bination aus beiden Schichtbildungsprozessen darstellen (z.B. das template-Verfahren [4]),
wobei diese im Rahmen dieser Arbeit nicht angewandt wurden.
In den nachfolgenden Abschnitten werden zunächst sowohl thermodynamische als auch
kinetische Grundlagen dieser beiden grundlegenden Schichtbildungsprozesse sowie cha-
rakteristische strukturelle Parameter dünner Schichten näher erläutert.
2.1.1 Epitaxie
Wächst eine dünne Schicht auf einem Substrat auf, so kann dies auf verschiedene Art
und Weise erfolgen. Neben amorphem Wachstum, welches hier nicht betrachtet werden
soll, tritt kristallines Wachstum auf. Charakteristische Größen für die Beschreibung dieser
Schicht sind dabei Korngröße und Orientierung der Kristallite. Treten alle Orientierungen
bezüglich des Substrates mehr oder weniger gleichmäßig häufig auf, wird die Schicht als
polykristallin bezeichnet. Unter bestimmten Umständen tritt aber auch der andere Grenz-
fall ein und zwar, dass lediglich eine (oder wenige) Orientierungen auftreten. Diese Schicht
wird dann als epitaktisch bezeichnet. Unter dem Begriff „Epitaxie∗∗∗” soll in dieser Ar-
beit lediglich verstanden werden, dass es eine (oder mehrere) feste Beziehungen zwischen
den Kristallrichtungen des Substrates und einer nennenswerten Menge von Kristalliten der
∗Festphasenreaktion, engl.: Solid Phase Reaction (SPR)
∗∗Reaktive Abscheidung, engl.: reactive deposition (RD)
∗∗∗aus dem Griechischen, "Epi" heißt "gleich" und "Taxis" "in militärisch geordneter Weise"
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aufgewachsenen Schicht gibt, die in einer Epitaxiebeziehung (Orientierungsbeziehung) der
Kristallite zum Substrat angegeben werden können.
Weiterhin wird bei der Epitaxie zwischen Homoepitaxie (Schicht- und Substratmate-
rial sind identisch) und Heteroepitaxie (Schicht- und Substratmaterial sind verschieden)
unterschieden. Dies führt im Falle der Heteroepitaxie zu zusätzlichen Effekten, welche in
Kap. 2.1.4 näher erläutert werden.
Wird die Herstellung dünner Schichten mit dem Ziel des epitaktischen Wachstums
durchgeführt, so wird häufig statt dem Begriff „Festphasenreaktion” der Begriff „Fest-
phasenepitaxie∗” bzw. für „Reaktive Abscheidung” der Begriff „Reaktive Epitaxie∗∗” ver-
wendet.
2.1.2 Reaktive Abscheidung
Um das Wachstum dünner Schichten zu verstehen, ist es wichtig, die individuellen Pro-
zesse der Atome bei den ersten Schritten der Schichtbildung zu betrachten. Eine sche-
matische Darstellung dieser Prozesse ist in Abb. 2.1 gegeben, welche jeweils charakteris-
Abb. 2.1: Schematische Darstellung der grundlegenden Prozesse der Schichtbildung auf
einem festen Substrat [5]
tische Aktivierungsenergien aufweisen. Im thermodynamischen Gleichgewicht, d.h. wenn
z.B. Kondensation und Desorption gleich groß sind, ist kein Schichtwachstum möglich.
Eine detaillierte Darstellung dieser Prozesse wird z.B. in [5, 6] gegeben. Durch Ände-
rung der äußeren Zustandsbedingungen (z.B. Substrattemperatur, Abscheiderate bzw.
∗Festphasenepitaxie, engl.: Solid Phase Epitaxy (SPE)
∗∗Reaktive Epitaxie, engl.: reactive deposition epitaxy (RDE)
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Dampfdruck) kann jedoch ein Schichtwachstum erreicht werden, wobei dies dann unter
Nichtgleichgewichtsbedingungen erfolgt. Unter experimentellen Bedingungen zeigen sich
drei Grundtypen von Wachstumsmodi, welche schematisch in Abb. 2.2 dargestellt sind.
Das Inselwachstum (Vollmer-Weber-Wachstum) lässt sich dadurch verstehen, dass die
Abb. 2.2: Schema der drei Grundwachstumsmodi: a) Inselwachstum b) Lagenwachstum
c) kombiniertes Lagen-plus-Inselwachstum [7]
Wechselwirkung zwischen Substrat- und Schichtatomen kleiner als zwischen benachbar-
ten Schichtatomen ist. Jedes auf der Oberfläche neu ankommende Atom versucht daher
eher eine Bindung mit gleichen Atomen als mit Substratatomen einzugehen. Der gegentei-
lige Fall, das Lagenwachstum (Frank-van der Merve-Wachstum), beruht auf der im Ver-
gleich dazu größeren Wechselwirkung zwischen Substrat- und Schichtatom als zwischen
zwei benachbarten Schichtatomen. Das kombinierte Lagen-plus-Inselwachstum (Stranski-
Krastanov-Wachstum) stellt einen Spezialfall dar. Nach dem Aufwachsen von einer Lage
(manchmal auch mehrerer Lagen) im Lagenwachstum stellt sich der Wachstumsmodus auf
Inselwachstum um. Eine thermodynamische Beschreibung wird z.B. von E. Bauer [8, 9]
diskutiert.
Eine einfache formale Beschreibung dieser verschiedenen Wachstumsmodi kann mit Hil-
fe der freien Oberflächen- bzw. Grenzflächenenergie∗ erfolgen. Dabei sind σsv die Oberflä-
chenenergie zwischen Substrat und Vakuum, σfv die Oberflächenenergie zwischen dünner
Schicht und Vakuum sowie σsf die Grenzflächenenergie zwischen dünner Schicht und Sub-
strat. Inselwachstum tritt danach dann auf, wenn
σsv < σfv + σsf (2.1)
ist, d.h. die Erschaffung der Grenzfläche Substrat-Film sowie der Oberfläche Film-Vakuum
mehr Energie benötigt als die Oberfläche Substrat-Vakuum aufweist. Im Gegensatz dazu
∗Der Begriff „Energie” ist eigentlich physikalisch nicht korrekt, da es sich um eine „Energieflächendich-
te” bzw. „Spannung” handelt. Trotzdem soll aus Gründen der besseren Lesbarkeit weiterhin der Begriff
„Energie” verwendet werden.
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tritt für
σsv > σfv + σsf (2.2)
Lagenwachstum auf. Das Stranski-Krastanov-Wachstum kann in diesem Modell dadurch
erklärt werden, dass für die erste(n) Lage(n) Gl. 2.2 gilt. Durch z.B. Gitterfehlanpassung
zwischen Schicht und Substrat kommt jedoch ein zusätzlicher Term in Form elastischer
Verspannungsenergie hinzu, der mit zunehmender Schichtdicke größer wird, was letztend-
lich zu einem Übergang zu Inselwachstum führen kann.
2.1.3 Festphasenreaktion - Wachstumskinetik
Bei der Festphasenreaktion kommt es zur chemischen Reaktion zweier fester Materialien
(Phase 1 und Phase 2) an einer Grenzfläche, welche die Bildung einer neuen Phase (Pha-
se 3) bewirkt. Im Folgenden soll dies unter der Einschränkung planarer Grenzflächen,
richtungsunabhängiger Wachstumsgeschwindigkeiten und isothermer Prozessführung dis-
kutiert werden [10]. Das Wachstum der neuen Phase (Phase 3) an der Grenzfläche kann
dabei diffusions- bzw. nukleationsgesteuert erfolgen.
Beim diffusionsgesteuerten Wachstum ist der Transport der zur Reaktion benötigten
Atome der für die Wachstumsgeschwindigkeit limitierende Prozess. Die Schichtdicke der
Reaktionsschicht dReaktion wächst dabei mit
dReaktion =
√
4Dt mit D = D0e
−EA1
kBT (2.3)
wobei D die Diffusionskonstante, t die Temperzeit, T die Tempertemperatur, EA1die Ak-
tivierungsenergie und kB die Boltzmann-Konstante ist.
Im Fall des grenzflächengesteuerten Wachstums ist der limitierende Prozess für die
Wachstumsgeschwindigkeit die Reaktionsgeschwindigkeit für die Bildung der neuen Phase.
Die Dicke der Reaktionsschicht dReaktion wächst hierbei mit
dReaktion = Kt mit K = K0e
−EA2
kBT (2.4)
wobei K die Reaktionsrate und EA2 die Aktivierungsenergie der Reaktion zur Bildung
von Phase 3 ist.
2.1.4 Strukturelle Eigenschaften von Heterostrukturen
Eine wichtige Größe für die Charakterisierung von Heterostrukturen ist die sogenannte
Gitterfehlanpassung. Diese Größe beschreibt den Unterschied der Gitterkonstanten zwi-
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wobei a die Gitterkonstante des Substrates und b die Gitterkonstante der Schicht ist (Be-
schränkung auf kubische Kristalle). Wenn Substrat- und Schichtmaterial unterschiedlich
sind, kommt es sehr selten vor, dass die Gitterkonstanten identisch sind (siehe Abb. 2.3a),
so dass meist Gitterfehlanpassungen auftreten. Sind diese gering, ist eine Kompensation
über elastische Verspannungen möglich, was zu pseudomorphem Wachstum führen kann
(siehe Abb. 2.3b). In Abb. 2.4 sind die schematischen Abhängigkeiten der gespeicherten
elastischen Verspannungsenergie von der Gitterfehlanpassung und von der Schichtdicke
dargestellt. Bis zu einer kritischen Gitterfehlanpassung bzw. einer kritischen Schichtdicke
ist das pseudomorphe Wachstum dem relaxierten energetisch bevorzugt. Werden diese kri-
tischen Parameter überschritten, kommt es zur Relaxation der Schicht, wobei Baufehler
wie z.B. Versetzungen eingebaut werden (siehe Abb. 2.3c).
In der bisherigen Diskussion wurde immer stillschweigend vorausgesetzt, dass die Git-
terkonstanten oder zumindest das Verhältnis zueinander von der Temperatur unabhängig
sind. Dies würde bedeuten, dass die thermischen Ausdehnungskoeffizienten von Substrat-
und Schichtmaterial identisch sind, was in der Realität sehr unwahrscheinlich ist. Die Git-
terfehlanpassung ist somit temperaturabhängig, was einen eventuellen Vorzeichenwechsel
von dieser bei einer Temperaturveränderung nicht ausschließt. Findet die Schichtbildung
z.B. bei einer höheren Temperatur als RT statt, kommt es bei der Abkühlung zur RT
zu biaxialem Stress, da die Gitterkonstantenkomponente b‖ der Schicht an die des Sub-
strates (aufgrund seiner viel größeren Dicke im Vergleich zur Schicht) gebunden ist. Die
Abb. 2.3: Schema der heteroepitaktischen Wachstumsmodi a) gitterangepasstes b) pseu-
domorphes und c) relaxiertes Wachstum [6]
2.2 Nickel-Silicide 13
Abb. 2.4: Schematische Darstellung der gespeicherten Gitterenergie in Abhängigkeit von
a) der Gitterfehlanpassung und b) der Schichtdicke [6]
Komponente b⊥ erfährt somit eine Kraft in entgegengesetzter Richtung wie b‖, wobei bei
ausreichend hoher Temperatur noch atomare Umordnungsprozesse zur (teilweisen) Rela-
xation auftreten können. Die richtungsabhängige Gitterfehlanpassung für kubische Gitter










für die Abweichung der Gitterkonstante in Normalenrichtung zur Schicht.
2.2 Nickel-Silicide
Das Wachstum dünner Nickel-Silicid-Schichten wird bereits seit mehr als 30 Jahren ex-
tensiv untersucht [11, 12], was unter anderem auf das in der Mikroelektronik als Kon-
taktierungsmaterial verwendete NiSi, welches in orthorhombischer Struktur kristallisiert,
zurückzuführen ist. Dieses wächst auf Si(001) meist polykristallin auf, wobei aber in ei-
nigen Fällen auch Wachstum mit den Vorzugsorientierungen NiSi(020) || Si(001) sowie
NiSi(013) || Si(001) beobachtet wurde [13, 14]. Es wurde aber ebenfalls das wegen sei-
ner geringen Gitterfehlanpassung von etwa -0,4% zu Silicium bei RT interessante NiSi2
recht häufig untersucht, da es als Modellsystem für heteroepitaktische Untersuchungen
geeignet ist [15]. In Abb. 2.5 ist die Struktur von NiSi2 im Vergleich zu der von Silicium
dargestellt. Während Si eine Diamantstruktur (Fd3m) besitzt, kristallisiert NiSi2 in CaF2-
Struktur (Fm3m). Die Gitterkonstanten bei RT betragen für Si aSi=0,5431nm und für
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Abb. 2.5: Kristallstruktur von NiSi2 uns Silicium (Strukturdaten aus [17])
NiSi2 aNiSi2 =0,5406nm [16]. In Abb. 2.6 sind das binäre Ni-Si-Phasendiagramm sowie
mögliche Ni-Si-Reaktionswege dargestellt. Für Ni-Schichtdicken von 100 nm oder größer
bildet sich ab 200 ◦C [18] bzw. 250 ◦C [19] diffusionskontrolliert Ni2Si, wobei die Aktivie-
rungsenergie etwa 1,5 eV beträgt [20]. Anschließend bildet sich bei ähnlichen Temperatu-
ren NiSi [19,21], wobei die Aktivierungsenergie in der Literatur zwischen 1,65 eV [21] und
1,7 eV [19] angegeben ist. Ab Temperaturen von etwa 750 ◦C [22] bzw. 800 ◦C [19,23] wird
dann in einem nukleationskontrollierten Prozess NiSi2 gebildet [24, 25]. Bei sehr dünnen
Schichten (12 nm Ni bei 300 ◦C [26], <10 nm Ni bei ca. 200 ◦C [27] bzw. ca. 400 ◦C [28],
0,1 nm bis 3 nm Ni bei ca. 450 ◦C [29]) bzw. kleinen Kontakten (0,1µm zu 0,6µm bei
400 ◦C [30]) kann die Bildung von NiSi2 jedoch schon bei deutlich geringeren Temperaturen
auftreten, wobei die sonst üblichen Zwischenphasen teilweise oder vollständig unterdrückt
werden. Aus Markerexperimenten ist bekannt, dass Ni die hauptdiffundierende Spezies bei
der Bildung von Ni2Si, NiSi und NiSi2 ist [12,21,23,31], wobei als Besonderheit die Beweg-
lichkeit von Ni-Atomen an der Si-Oberfläche sogar kleiner als im Si-Volumen ist [32, 33].
Die größte Anzahl der Veröffentlichungen beschreiben das Wachstum und die strukturellen
Eigenschaften von NiSi2 auf Si(111), da hier bei der Temperung einer bei TSubstrat=RT
aufgebrachten Ni-Schicht eine geschlossene epitaktische NiSi2-Schicht mit atomar glatter
Grenzfläche entsteht, wobei deren Orientierung abhängig von der Ni-Menge ist (A-Typ für
2 nm Ni, B-Typ für 1 nm Ni). Die Bezeichnung A-Typ bedeutet dabei, dass die kristallo-
grafischen Achsen von Si und NiSi2 übereinstimmen (z.B. NiSi2[100](001) || Si[100](001) )
wohingegen beim B-Typ eine Rotation von 180◦ um die [111]-Achse vorliegt. Die Ursache
für die glatte Grenzfläche der NiSi2-Schicht zum Si-Substrat liegt dabei in der energe-
tisch bevorzugten Si{111}-Grenzfläche, welche eine geringe freie Oberflächenenergie auf-
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Abb. 2.6: Phasendiagramm sowie mögliche Reaktionswege des Binärsystems Ni-Si [10]
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weist [34–37]. Das Wachstum geschlossener glatter NiSi2-Schichten auf Si(001) ist mittels
Abscheidung von Ni bei TSubstrat=RT und anschließender Temperung nicht möglich, da
auch hier bevorzugt Grenzflächen zu Si{111}-Ebenen auftreten, was zu pyramidenartigem
Inselwachstum∗ in das Si-Substrat führt [38–41]. Die Abscheidung von Ni bei erhöhten
Substrattemperaturen führt sowohl auf Si(001) als auch auf Si(111) zu Inselwachstum,
wobei neben pyramidalen Strukturen auch plattenartige Strukturen mit Grenzflächen zu
Si{111}-Ebenen vorhanden sind [37]. Auch die gleichzeitige Abscheidung von Ni und Si
(Koabscheidung) bei erhöhter Substrattemperatur (TSubstrat>350 ◦C) führt nicht zu einer
Veringerung der {111}-Facettierung bzw. zum Wachstum glatter Schichten [28]. Eine Ver-
besserung der Schichtqualität von NiSi2 auf Si(001) konnte erst mit dem von Tung et al.
eingeführten „template”-Verfahren erreicht werden [4, 28, 42, 43]. Dabei wird eine wenige
Nanometer (1 nm bis 3 nm) dicke bei TSubstrat=RT abgeschiedene Ni-Schicht getempert
(z.B. 450 ◦C [29] oder 500 ◦C [44]), wobei eine nahezu defektfreie (001)-Grenzfläche (kei-
ne {111}-Facettierung) zwischen A-Typ-orientiertem NiSi2 und Si entsteht. Anschließend
wird in Koabscheidung Ni und Si im stöchiometrischen Verhältnis epitaktisch auf diese
„Wachstumsvorlage” aufgebracht bis die gewünschte Schichtdicke erreicht ist. Die beste
Kristallqualität wurde erreicht, indem die Koabscheidung bei TSubstrat= RT durchgeführt
und die Probe nachfolgend thermisch bei TRTA>700 ◦C behandelt wurde [28].
In den wenigen in der Literatur publizierten Untersuchungen der Gitterparameter von
aufgewachsenen NiSi2-Schichten wurde unabhängig vom Herstellungsverfahren biaxialer
Stress beobachtet, wobei das Gitter in der Schichtebene gestreckt und in Normalenrich-
tung gestaucht ist. Für mittels SPE hergestellte NiSi2-Schichten∗∗ wurden Gitterfehlan-
passungen von ε‖= +0,16% und ε⊥= -0,88% [45] und für mittels Ionenimplantation
hergestellte NiSi2-Schichten von ε‖= +0,05% und ε⊥= -1,47% [46] ermittelt. Dies lässt
sich dadurch verstehen, dass die thermischen Ausdehnungskoeffizienten für Si mit etwa
4·10−6 K−1 [47–49] und für NiSi2 mit etwa 16·10−6 K−1 [46, 50] verschieden sind. Bereits
bei einer Temperatur von etwa 400 ◦C weisen sowohl Si als auch NiSi2 ohne äußere Zwän-
ge eine gleichgroße Gitterkonstante auf. Da die thermische Behandlung oberhalb dieser
Temperaturen erfolgte, geschieht auch die Anpassung der Gitter bei Temperaturen, wo
die Gitterkonstante von NiSi2 größer als die von Si ist. Da eine großflächige Relaxati-
on beim Abkühlen auf Millimeter- bzw. Zentimeter-Skala schwer möglich ist, da es feste
Grenzflächenbindungen zwischen Si und NiSi2 gibt (außer durch ein Aufreisen der Schicht,
was ab einer kritischen Verspannung auch passiert), wird das Gitter in Normalenrichtung
gestaucht.
∗NiSi2-Pyramiden wachsen in das Substrat hinein
∗∗A-Typ NiSi2 auf Si(111)-Substrat
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2.3 Das System Ni-Si-Al
Neben den in Kap. 2.2 diskutierten möglichen Ni-Si-Phasen wird durch das zusätzliche
Vorhandensein von Aluminium die Bildung einer Reihe weiterer aluminiumhaltiger Phasen
möglich sein. Neben Ni-Al-Verbindungen ist auch die Bildung von Ni-Si-Al-Verbindungen
möglich, wohingegen keine Al-Si-Verbindungen bekannt sind [51,52]. Die Löslichkeit von Si
in Al beträgt am eutektischen Punkt bei ca. 577 ◦C etwa 1,5 at% und sinkt auf 0,05 at%
bei 300 ◦C [51]. Die maximale Löslichkeit von Al in Si ist mit 0,016 at% bei 1190 ◦C
noch deutlich kleiner. Für das Ni-Al-System sind eine Reihe von stabilen Verbindungen
wie z.B. AlNi, AlNi3, Al3Ni oder Al3Ni2 bekannt [16, 51, 53, 54]. Zusätzlich existieren ei-
ne Reihe stabiler ternärer Ni-Si-Al-Verbindungen wie z.B. NiSi0,5Al0,5 [16, 52, 53, 55–59],
Ni3(Al1−xSix)7 [53, 57–59], Ni4AlSi [60], Ni16Si9Al [61], AlNiSi4 [53] oder Ni13±xSi9−yAly
[62]. Neben den stabilen ternären Verbindungen sind noch partielle Substitutionen von Al
mit Si der binären Ni-Al-Verbindungen bekannt, so z.B. für Ni3Al bei 1150 ◦C mit 50 at%
Al-Substitution durch Si [63], für NiAl etwa 15 at% [60] oder für Ni2Al3 etwa 17 at% [59]
bzw. 25 at% [58]. In Abb. 2.7 ist der isotherme Schnitt des Ni-Si-Al-Phasendiagramms für
800 ◦C (Ausschnitt) dargestellt. Eine weitere ternäre Ni-Si-Al-Verbindung mit der Sum-
Abb. 2.7: Isothermer Ausschnitt des Ni-Si-Al-Phasendiagramms bei 800 ◦C [64]
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menformel NiSi2−xAlx, welche durch Substitution von Si mit Al aus NiSi2 (siehe Abb. 2.7)
hervorgeht, wurde im Jahre 2003 von K.W. Richter publiziert [3, 65]. In Abb. 2.8 ist die
Abhängigkeit der Gitterkonstante a vom Al-Anteil x für die Phase NiSi2−xAlx dargestellt.
Dabei ist zu erkennen, dass für x=0,26 eine optimale Übereinstimmung mit der Gitter-
Abb. 2.8: Abhängigkeit der Gitterkonstante a vom Al-Anteil x in der Phase NiSi2−xAlx.
Gestrichelt ist zum Vergleich die Gitterkonstante von Si bei RT eingezeichnet. [3]
konstante von Si bei RT besteht. Der thermische Ausdehnungskoeffizient von NiSi2−xAlx
kann dabei in Näherung als identisch zu dem von NiSi2 betrachtet werden [66]. Es ist an-
zumerken, dass alle bisher dargestellten Resultate auf die Untersuchung von Volumenpro-
ben zurückzuführen sind. Lediglich Katz et al. [67–71] untersuchte bereits sequentiell auf
Si(001)-Substrate abgeschiedene Ni;Al-Schichten (30 nm Ni, 10 nm Al), wobei die Temper-
zeit (tRTA) zwei Sekunden betrug. Bis zu Tempertemperaturen von 550 ◦C wurde zwischen
einer immer dünner werdenden Ni- sowie den Resten der Al-Schicht, eine Al3Ni-Schicht
verifiziert. Während bis 500 ◦C noch keine Ni-Si-Verbindungen an der Grenzfläche zum
Si-Substrat auftraten, wurden für 550 ◦C erste Ni2Si- sowie NiSi-Kristallite gefunden. Für
Tempertemperaturen oberhalb von 580 ◦C wurde ein Schichtstapel aus einer etwa 10 nm
dicken polykristallinen NiSi0,5Al0,5-Deckschicht, einer etwa 10 nm dicken polykristallinen
Al3Ni-Schicht sowie einer polykristallinen Ni2Si /NiSi-Mischschicht nachgewiesen, was mit
dem Auftreten einer Al-Si-Schmelze (eutektische Schmelztemperatur: 577 ◦C) und damit
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erhöhter Diffusion begründet wird. Bei höheren Tempertemperaturen von bis zu 900 ◦C
bleiben die beiden Deckschichten (NiSi0,5Al0,5 und Al3Ni) auch in ihrer vertikalen Aus-
dehnung erhalten, während die Ni-Silicid-Schicht nun aus NiSi sowie NiSi2 besteht.
2.4 Das System Ni-Si-Ga
Analog zu den obigen Betrachtungen für das Ni-Si-Al-System kann dies auch für das
Ni-Si-Ga-System durchgeführt werden. Es zeigt sich ebenso, dass auch Gallium und Sili-
cium keine binären chemischen Verbindungen eingehen [16, 51]. Das Maximum der Lös-
lichkeit von Ga in Si beträgt für 1200 ◦C etwa 0,1 at%. Eine Löslichkeit von Si in Ga
konnte bisher nicht festgestellt werden [51]. Analog zum Ni-Al-System sind eine Reihe von
Ni-Ga-Verbindungen wie z.B. GaNi, Ni3Ga, Ni3Ga2 oder Ni5Ga3 bekannt. Weiterhin konn-
ten auch ternäre Ni-Si-Ga-Verbindungen wie Ni5Ga3Si2, Ni7GaSi2 und Ni6Ga3Si verifiziert
werden [72,73]. In Abb. 2.9 ist der isotherme Schnitt des Ni-Si-Ga-Phasendiagramms für
Abb. 2.9: Isothermer Ausschnitt des Ni-Si-Ga-Phasendiagramms bei 650 ◦C [73]
650 ◦C dargestellt. Dabei zeigt sich, dass analog zum Ni-Si-Al-System ein Homogenitäts-
bereich für die Phase NiSi2−xGax existiert, welche durch Substitution von Si-Atomen mit
Ga-Atomen entsteht. K.W. Richter stellte analog zur Phase NiSi2−xAlx fest, dass durch
die Substitution von Si mittels Ga die Gitterkonstante ansteigt und für x=0,17 bei RT
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Abb. 2.10: Abhängigkeit der Gitterkonstante a von dem Ga-Anteil x in der Phase
NiSi2−xGax. Gestrichelt ist zum Vergleich die Gitterkonstante von Si bei RT
eingezeichnet. [3]
eine Übereinstimmung mit der von Silicium erreicht wird (siehe Abb. 2.10). Bezüglich des
Wachstums von dünnen Ni-Si-Ga-Schichten sind in der Literatur keine Veröffentlichungen
bekannt.
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3 Probenherstellung und Untersuchungsmethoden
3.1 Probenherstellung
Als Substrat für die Abscheidung der Ni-Si-Al-Schichten wurden 3”-Si(001)-Wafer ver-
wendet, während für die Abscheidung der Ni-Si-Ga-Schichten 4”-Si(001)-Wafer als Sub-
stratmaterial dienten. Dies ist darin begründet, dass die Herstellung in unterschiedlichen
Abscheideanlagen mit unterschiedlichen Probenhaltern erfolgte. Während die Ni-Si-Al-
Schichtabscheidung in einer DC-Magnetronsputter-Anlage (siehe Kap. 3.1.1) geschah,
wurden die Ni-Si-Ga-Schichten in einer MBE-Anlage (siehe Kap. 3.1.2) präpariert. Die
Begriffe „Ni-Si-Ga-Schichten” bzw. „Ni-Si-Al-Schichten” bezeichnen dabei allgemein die
Materialkomposition der zu präparierenden Schichten ohne das Abscheideverfahren zu
konkretisieren. Vor dem Einschleusen der Si-Wafer in die Abscheideanlagen wurden die-
se stets in einem ex-situ-Reinigungsschritt vorgereinigt. Dabei wurde durch 3-minütiges
Ätzen in 5%-iger Flusssäure das natürlich gewachsene Siliciumoxid (SiOx), welches die
Siliciumoberfläche vor Kontamination mit Fremdatomen schützt, entfernt. Anschließend
wurden die Scheiben in vier (bei Präparation von 1-2 Si-Wafer) oder fünf (bei Präparati-
on von 3-4 Si-Wafer) Wasserbädern mit deionisiertem Wasser für je 30 Sekunden gespült,
bevor sie direkt aus dem letzten Wasserbad in die Abscheideanlage eingeschleust wurden.
Die auf der Si-Oberfläche entstandene H-Passivierung [74–76] schützt die Oberfläche dabei
vor einer Reoxidation.
Während in der Sputteranlage (Ni-Si-Al) ohne weitere Reinigungsschritte nach Er-
reichen des Basisdruckes die Abscheidung erfolgte, wurden vor der Abscheidung der
Ni-Si-Ga-Schichten noch zwei zusätzliche in-situ-Reinigungsschritte durchgeführt. Dazu
wurden erstens die Si-Wafer in der Schleusenkammer für 30 Minuten auf 200 ◦C geheizt,
wobei der Druck kleiner 8·10−6mbar betrug. Etwa zwei Stunden nach dem Einschleusen
erreicht der Druck in der Schleuse einen Wert von 5·10−8mbar, worauf die Si-Wafer in die
Transferkammer überführt werden. Um identische Substratoberflächen für die Abschei-
dung zu erreichen, wurden die Si-Wafer direkt vor der Abscheidung einem zweiten in-
situ-Reinigungsprozess unterzogen. Dazu wurde bei einer Substrattemperatur von 750 ◦C
eine etwa 80 nm dicke homoepitaktische Si-buffer-Schicht aufgewachsen. Eine Analyse mit
RHEED zeigt eine ausgeprägte Si(001)-(2x1)-Überstruktur, die als Maß für eine „saubere”
Oberfläche dient. Nach Erreichen der jeweiligen Depositionstemperatur für die zu präpa-
rierende Ni-Si-Ga-Schicht erfolgte die Abscheidung.
Um eine bessere Vergleichbarkeit der Proben einer Materialkomposition (Ni-Si-Al oder
Ni-Si-Ga) zu erreichen, wurde zur Herstellung der Ni-Si-Al-Schichten jeweils ein Äquiva-
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lent von 20 nm Nickel∗ sowie zur Herstellung der Ni-Si-Ga-Schichten jeweils ein Äquivalent
von 15 nm Nickel∗∗ aufgebracht. Dies ergibt bei theoretisch vollständiger Umsetzung eine
ca. 72 nm dicke NiSi2−xAlx- bzw. ca. 54 nm dicke NiSi2−xGax-Schicht. Zur Charakterisie-
rung des Al- bzw. Ga-Gehalts einer präparierten Ni-Si-Al- bzw. Ni-Si-Ga-Schicht wird das
Atomverhältnis zwischen Ni und Al bzw. Ga mit Ni:Al=1:z bzw. Ni:Ga=1:z gewählt.
Eine Variation des Ni:Al- bzw. Ni:Ga-Abscheideverhältnisses z bei der Koabscheidung
wurde durch Adaptierung der Abscheideraten von Al bzw. Ga erreicht. Bei vollständiger
Bildung von NiSi2−xAlx bzw. NiSi2−xGax aus diesen präparierten Schichten sind die Va-
riable x, die den tatsächlichen Al- bzw. Ga-Gehalt der modifizierten Schicht beschreibt
und die Variable z identisch. Die Variable z kann aufgrund der festen Menge der ab-
geschiedenen Ni-Atome ebenso als Menge interpretiert werden, da dieser eindeutig eine
bestimmte Anzahl von Al- bzw. Ga-Atomen zuzuorden ist.
Nach der Deposition der Ni-Si-Al-Schichten sowie der Ni-Si-Ga-Schichten wurden die
präparierten Wafer aus den Anlagen ausgeschleust und in quadratische Stücke mit 17mm
Kantenlänge vereinzelt. Aufgrund der großflächigen Homogenität bei der Abscheidung
steht damit eine Reihe identischer Ausgangsproben zur Verfügung, die abhängig von der
Abscheideprozedur (siehe Kap. 3.1.3) einer thermischen Nachbehandlung bei verschie-
denen Temperaturen in einer RTA-Anlage∗∗∗ (AST SHS10) zugeführt werden konnten.
Dabei wurden die Proben, welche bei TSubstrat=RT abgeschieden wurden, für eine Heiz-
zeit tRTA=30 s bei einer Tempertemperatur TRTA zwischen 450 ◦C und 900 ◦C thermisch
behandelt. Anschließend erfolgte eine Charakterisierung der hergestellten Proben mit den
in Kap. 3.2 beschriebenen Untersuchungsmethoden.
∗Dies entspricht etwa 1,83·1017 Ni-Atomen pro cm2.
∗∗Dies entspricht etwa 1,37·1017 Ni-Atomen pro cm2.
∗∗∗RTA = Rapid Thermal Annealing
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3.1.1 DC-Magnetron-Sputtern
In Abb. 3.1 ist der schematische Aufbau der zur Abscheidung der Ni-Si-Al-Schichten be-
nutzten DC-Magnetron-Sputteranlage dargestellt. In den beiden Zerstäuberquellen wur-
Abb. 3.1: Schematische Darstellung der DC-Magnetron-Sputteranlage, in (oben) Aufsicht
und (unten) Seitenansicht
de jeweils ein reines Nickel- bzw. Alumunium-Target mit 50mm Durchmesser verwen-
det. Der Basisdruck betrug etwa 10−2mbar, während der Arbeitsdruck bei etwa 30mbar
lag, wobei Argon als Arbeitsgas verwendet wurde. Die 3”-Si(001)-Wafer wurden in ei-
nem rotierenden Probenteller fixiert, der sich in einen Abstand von ca. 15 cm über den
Zerstäuberquellen befindet. Vor der Abscheidung wurde jeweils bei geschlossener Blen-
de bereits mehrere Minuten gesputtert um vorhandene Oxidschichten auf den Targets
abzutragen. Die Abscheiderate betrug für Ni etwa 6 nmmin−1, während die zur Einstel-
lung der Al-Menge z im Bereich zwischen 0,6 nmmin−1 und 2 nmmin−1 regelbar war.
Während der Abscheidung wurde mittels Schwingquarzmessung die Stabilität der Ab-
scheidung kontrolliert. Zusätzlich wurden die abgeschiedenen Ni- bzw. Al-Mengen mit-
tels RBS-Untersuchungen verifiziert. Da die Bestimmung des Al-Gehaltes auf Si-Wafern
aufgrund der Überlagerung der RBS-Rückstreuraten nur unzureichend möglich ist (sie-
he Kap. 3.2.1), wurde am Rand des 3”-Si(001)-Wafers ein mit einer etwa 400 nm dicken
24 3 Probenherstellung und Untersuchungsmethoden
Kohlenstoff/Stickstoff-Schicht beschichtetes Si-Stück mit eingespannt, womit eine Tren-
nung der Energien der Rückstreuraten des Aluminiums und des Substrat-Si im experi-
mentellen RBS-Spektrum erreicht werden kann.
3.1.2 MBE
In Abb. 3.2 ist der schematische Aufbau der zur Abscheidung der Ni-Si-Ga-Schichten ver-
wendeten MBE-Anlage (DCA SGC600) dargestellt. Die Abscheidung wurde unter UHV-
Abb. 3.2: Schematische Darstellung der MBE-Anlage in Aufsicht
Bedingungen durchgeführt. Der Basisdruck betrug dabei weniger als 5·10−11mbar, wäh-
rend der Arbeitsdruck während der Abscheidung kleiner 5·10−9mbar gehalten wurde.
Die Abscheidung von Ni und Si wurde mittels Elektronenstrahlverdampfung realisiert,
während Ga über die Verdampfung aus einer Effusionszelle bereitgestellt wurde. Die Auf-
dampfraten von Ni (1,8 nmmin−1) und Si (ca. 6 nmmin−1) werden mit einem in die Ab-
scheidekammer integrierten optischen Analysesystem (EIES) zusätzlich in situ kontrolliert
und geregelt. Die Bestimmung der Abscheiderate von Gallium (von ca. 0,2 nmmin−1 bis
0,9 nmmin−1) erfolgte über das Einstellen einer konstanten Effusionszellentemperatur, die
aufgrund vorangegangener Kalibrierabscheidungen jeweils einer Abscheiderate zugeordnet
werden kann. Zusätzlich wurden die abgeschiedenen Nickel- bzw. Galliummengen mittels
RBS-Untersuchungen verifiziert. Die Substrattemperatur während der Abscheidung war
über ein Graphit-Heizelement einstell- und mittels Thermoelement messbar.
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3.1.3 Abscheideprozeduren
3.1.3.1 Sequentielle Schichtabscheidung (Ni-Si-Al) Das Verfahren der sequentiel-
len Abscheidung wurde für die Herstellung von Ni-Si-Al-Schichten angewandt. Dazu wur-
de nacheinander entweder zuerst eine Aluminium-Schicht und anschließend eine ca. 20 nm
dicke Nickelschicht (Ni;Al auf Si(001), schematische Darstellung in Abb. 3.3) oder um-
Abb. 3.3: Schematische Darstellung des Zeitverlaufs für die Prozedur der sequentiellen
Abscheidung Ni;Al auf Si(001)
gekehrt (Al;Ni auf Si(001) ) abgeschieden. Die Symbolik (mit Semikolon getrennt) soll
den Schichtstapel von der Oberfläche beginnend darstellen. Zur Beschreibung der aufge-
brachten Al-Menge wird ebenfalls die Notation Ni:Al= 1:z verwendet, die das atomare
Verhältnis von Ni zu Al beschreibt.
3.1.3.2 Koabscheidung (Ni-Si-Al, Ni-Si-Ga) Das Verfahren der Koabscheidung wur-
de sowohl für die Herstellung von Ni-Si-Al- als auch Ni-Si-Ga-Schichten angewandt. Dazu
wurde gleichzeitig Ni und Al (Ni/Al-Koabscheidung, schematische Darstellung in Abb. 3.4),
Abb. 3.4: Schematische Darstellung des Zeitverlaufs für die Prozedur der Ni/Al-
Koabscheidung auf Si(001)
Ni und Ga (Ni/Ga-Koabscheidung) oder Ni, Ga und Si (Ni/Ga/Si-Koabscheidung) auf ein
Si(001)-Substrat aufgebracht. Die Ni/Al-Koabscheidung und die Ni/Ga-Koabscheidung
erfolgte bei TSubstrat=RT, wohingegen für die Ni/Ga/Si-Koabscheidung sowohl die Ab-
scheidung bei TSubstrat=RT als auch bei einer Substrattemperatur im Bereich zwischen
500◦C und 800◦C gewählt wurde.
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3.2 Untersuchungsmethoden
3.2.1 RBS
Die Rutherford-Rückstreu-Spektroskopie (Rutherford Backscattering Spectroscopy) ist
eine nahezu zerstörungsfreie Analysemethode zur Untersuchung oberflächennaher dünner
Schichten. Dabei werden schnelle monoenergetische Ionen (z.B. H+ oder He+ mit 1 MeV
bis 3 MeV) auf eine Probenoberfläche geschossen und die Anzahl sowie die Energievertei-
lung der unter einem bestimmten Winkel zurückgestreuten Ionen analysiert (Schema in
Abb. 3.5). Aus den so aufgenommenen Spektren lassen sich Aussagen über die atomare
Abb. 3.5: Prinzipskizze der Messanordnung für RBS [77]
Zusammensetzung sowie die Tiefenverteilung der Materialien in der Probe treffen [78].
Im Folgenden sollen die wichtigsten physikalischen Grundlagen erläutert werden, soweit
sie für diese Arbeit Bedeutung haben. Umfassende Darstellungen sind z.B. in [77–81]
zufinden.
Für den Energieverlust der Projektilionen sind im wesentlichen zwei Prozesse entschei-
dend. Der erste Prozess ist die Streuung an einem Atomkern des Probenmaterials, was in
erster Näherung als elastischer Stoss betrachtet werden kann. Für die Energie für ein an
der Oberfläche der Probe zurückgestreutes Projektilion gilt unter Berücksichtigung des
Energie- und Impulserhaltungssatzes:

























wobei k als kinematischer Faktor, E0 bzw. EP als kinetische Energie des einfallenden bzw.
gestreuten Projektilions,MP bzw.MT als Masse des Projektilions bzw. Targetatoms sowie
Θ als Streuwinkel bezeichnet wird. Durch Messung der Rückstreuenergie EP lässt sich die
Elementinformation gewinnen, wobei die beste Massenauflösung durch große Rückstreu-
winkel Θ erreicht wird. Die Wahrscheinlichkeit dafür, dass ein Stoßprozess auftritt, lässt




























beschreiben, wobei dieser vom Streuwinkel Θ, der Energie E sowie der an der Streuung
beteiligten Teilchen (ZP ,MP , ZT ,MT ) abhängig ist. Unter der Bedingung, dassMP ¿MT















Die Streuwahrscheinlichkeit und damit die Nachweisempfindlichkeit sind somit für schwe-
rere Elemente deutlich größer, wobei diese jedoch deutlich kleiner als eins sind, was ein
Eindringen in tieferliegende Probenbereiche erlaubt.
Der zweite Prozess, der wesentlich zum Energieverlust der Projektilionen beiträgt, sind
inelastische Stösse an Elektronen des Probenmaterials beim Durchdringen der Probe
(„elektronisches Bremsen”). Da diese Stoßprozesse statistisch unabhängig sind und der
Bremsquerschnitt ε mit:





(atomare Dichte N) nur gering von der Energie abhängt [82], ist der Energieverlust in
erster Näherung proportional zum zurückgelegten Weg in der Probe („surface approxima-
tion”). Der Energieverlust∆E, den die Projektilionen, die in einer bestimmten Probentiefe
w elastisch rückgestreut wurden, auf dem Weg zum Detektor erfahren haben, lässt sich
unter Erweiterung von Gl. 3.1 wie folgt beschreiben:









wobei Θ1 und Θ2 den Ein- bzw. Ausfallwinkel (bezogen auf die Oberflächennormale)
bezeichnen.
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Eine Abschätzung des Energieverlustes vom Abstand von der Oberfläche ist mit dem
Programm „SRIM” von J.F. Ziegler und J.P. Biersack möglich [82], was am Beispiel des
Durchstrahlens einer NiSi2−xAlx- bzw. NiSi2−xGax-Schicht von He-Ionen mit einer Primär-
strahlenergie von 1,7 MeV näher erläutert werden soll. Es zeigt sich, dass diese hierbei
einen Energieverlust von etwa 0,44 keV pro Nanometer erfahren. Der Energieverlust pro
Nanometer für ein an einem Si- bzw. Ni-Atom gestreuten He-Ion mit einer Energie ent-
sprechend Gl. 3.1 (ca. 960 keV für Si, ca. 1,3 MeV für Ni) ergibt sich zu 0,51 keV (an
Si-Atom) bzw. 0,48 keV (an Ni-Atom). Da die He-Ionen sowohl auf dem Weg zum Streu-
atom (Hinweg) als auch auf dem Weg zum Detektor (Rückweg) Energie verlieren, kann in
Summe der Energieverlust mit etwa einem keV je Nanometer unabhängig vom Streuatom
abgeschätzt werden (gilt zusätzlich auch für Al- und Ga-Atome, da diese ähnliche Massen
wie Si- und Ni-Atome aufweisen), was sich mathematisch beschreiben lässt mit:
Tiefe(Hi)
nm
≈ EP (Element)− E(Hi)
keV
(3.7)
wobei Hi die Rückstreurate bei einer bestimmten Energie∗ und EP (Element) die element-
spezifische Energie∗∗ eines an der Oberfläche gestreuten Projektilions ist. Bei der Inter-
pretation der Spektren muss jedoch beachtet werden, dass es zu Überlagerungen in den
Spektren zwischen an Si- bzw. Al- als auch Ni- bzw. Ga-Atomen kommen kann, so dass
sich in entsprechenden Hi elementabhängige Tiefeninformationen unterschiedlicher Tie-
fe wiederfinden. Diese Abschätzung dient lediglich zur qualitativen Veranschaulichung
der RBS-Spektren. Bei genauer Rechnung / Simulation lassen sich Informationen über die
Elementverteilung in Abhängigkeit vom Abstand zur Probenoberfläche ermitteln.
Bei Proben mit hoher Symmetrie (einkristalline Stoffe) sowie passender Ausrichtung
zum einfallenden Ionenstrahl (meist entlang einer Gitterachse oder zumindest niedri-
ger Indexierung) ist häufig eine Verminderung der Rückstreurate festzustellen. Die Ur-
sache dieses Phänomens ist darin zu sehen, dass die Projektilionen immer wieder unter
Kleinwinkelstößen von den hintereinander stehenden Atomen (Atomreihen) aufgrund ei-
nes Coulomb-Potentials abgelenkt werden, so dass kein zentraler Stoß erfolgen kann. In
der Literatur wird dieser Effekt mit „Gitterführung” bzw. „Channeling” bezeichnet. Dieser
Effekt ist umso größer, je weniger Defekte der durchstrahlte Kristall aufweist (Güte). Eine
quantitative Beschreibung des Channeling-Effektes und damit der Güte des Kristalls wird
∗entspricht eigentlich einem Energiebereich, der üblicherweise kleiner als die Auflösungsgenauigkeit
des verwendeten Detektors ist (Kanalbreite)
∗∗für Stoß an derselben Atomsorte, Berechnung nach Gl. 3.1: EP (Ni)=1296 keV, EP (Si)=962 keV,
EP (Al)=939 keV, EP (Ga)=1353 keV
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Die Größen Haligned (orientiert, ausgerichtet, engl. „aligned”) und Hrandom (willkürliche
Orientierung, engl. „random”) bezeichnen dabei die Rückstreuraten des Channeling- bzw.
des Random-RBS-Spektrums bei einer bestimmten Energie. Je nach Material, Kristall-
struktur und Orientierung sind theoretische Channeling Yields im Bereich von 1% bis 5%
erreichbar.
Die RBS-Untersuchungen wurden am Forschungszentrum Rossendorf durchgeführt, wo-
bei als Projektilionen einfach positiv geladene He-Ionen mit einer Primärenergie von
1,7 MeV verwendet wurden. Der Rückstreuwinkel Θ betrug 170◦. Die Energieauflösung
(FWHM) des verwendeten Multikanal-Si-Detektors (1024 Kanäle) beträgt 14 keV. Um
den Einfluss der Rückstreuraten von experimentellen Größen wie z.B. der Ionenstrahl-
dosis Q (10µC bis 40µC), dem Detektorraumwinkel ∆Ω (1,28msr bis 1,41msr) und der
Energiebreite Ek eines Kanals (ca. 1,7 keV) unabhängig zu machen, wird eine Normierung





durchgeführt, die nun nur noch von der Primärstrahlenergie E0 und der Streugeome-
trie abhängt. Bei den Darstellungen der RBS-Spektren wird die Einheit der normierten
Rückstreurate Hˆ mit 1
µC msr keV
(aus optischen Gründen) nicht mit angegeben. Für die Un-
tersuchung der Elementverteilungen in Abhängigkeit der Eindringtiefe wurden „random”-
Messungen durchgeführt, d.h. der Einschusswinkel der Ionen wurde während der Messung
variiert (±4◦ in 0,2◦ Schritten in beide Kipprichtungen), um mögliche Beeinflussungen
der Rückstreurate durch Channeling-Effekte klein zu halten. Werden im weiteren Ver-
lauf dieser Arbeit Ergebnisse von „RBS-Messungen” dargestellt, so sind damit ausschließ-
lich „random”-RBS-Messungen gemeint. Neben den RBS-Messungen wurden jedoch auch
Channeling-Untersuchungen durchgeführt, um Informationen über die Ausrichtung der
NiSi2−xAlx- sowie NiSi2−xGax-Kristallite zu erhalten. Dazu wurde die Einschussrichtung
der He-Ionen in Si[001]-Richtung so orientiert, dass die Rückstreurate in einem Ener-
giebereich der dem Si-Wafer zuzuordnen ist (ca. 580 keV bis 850 keV) einen optima-
len Channeling-Effekt (minimale Rückstreurate) aufweist. Die Bestimmung von Hˆrandom
und Hˆaligned wurde im Energiebereich der an Ni-Atomen rückgestreuten He-Ionen, dem
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sogenannten Ni-Peak∗, durchgeführt. Dies geschieht konkret bei der Energie, bei der die
Channeling-Rückstreurate ein lokales Minimum∗∗ aufweist (für eine sich an der Ober-
fläche befindliche NiSi2−xAlx- bzw. NiSi2−xGax-Schicht bei etwa 1270 keV). Tritt kein
Channeling-Effekt auf, d.h. χmin=100%, kann davon ausgegangen werden, dass keine
nennenswerte Menge von A-Typ-orientierten NiSi2−xAlx- bzw. NiSi2−xGax-Kristalliten
vorliegt, da diese Orientierung eine „Gitterführung” ermöglicht und eine Reduzierung
von χmin bewirkt [4]. Im Umkehrschluss muss beim Auftreten eines Channeling-Effektes
geprüft werden, ob überhaupt NiSi2−xAlx bzw. NiSi2−xGax vorliegt (z.B. mittels XRD,
TEM-Beugung und / oder RBS-Simulation) und ob nicht auch andere niedrig indizier-
te Orientierungen dies ebenfalls verursacht haben können (z.B. mittels XRD und / oder
TEM-Beugung).
Für die Auswertung der random-RBS-Spektren sowie zur Bestimmung der Channeling
Yields wurde das RBS-Simulationsprogramm „RUMP” verwendet [83,84].
Die random-RBS-Untersuchungen wurden genutzt, um unter stichprobenartiger Zuhil-
fenahme von zusätzlichen Untersuchungmethoden (z.B. XRD oder TEM) den Aufbau der
Reaktionsschichten nachzuvollziehen (Simulation), wobei die Bestimmung der entspre-
chenden Nickelverbindungen (z.B. NiSi, NiSi0,5Al0,5, NiSi2−xAlx oder NiSi2−xGax) mög-
lich ist. Treten verschiedene Verbindungen in Anordnung als Schichtsystem auf, so ist
auch hier eine Trennung innerhalb gewisser Grenzen möglich. Aufgrund der Energiede-
tektorauflösung von 14 keV und der oben durchgeführten Abschätzung zum Energieverlust
von 1 keV pro Nanometer Schichtdicke sind verschiedenartige Schichten nur dann optisch
im RBS-Spektrum einwandfrei zu erkennen, wenn die Schichtdicke umgerechnet in der
Größenordnung der Detektorauflösung liegt. Dies bedeutet, dass das Erreichen eines Pla-
teaus der Rückstreuraten erst in der Größenordnung von 10 nm bis 15 nm Schichtdicke
erreicht wird. Dies bedeutet nicht, dass dünnere Schichten nicht nachweisbar sind. Hier
ist jedoch das Problem, dass die Höhe der Rückstreurate bei einer bestimmten Energie
(und damit bestimmten Tiefe) nicht identisch mit der Menge des Materials ist, sondern
∗Der Begriff „Peak” soll dabei als Synonym für den Energiebereich dienen, der Rückstreuereignisse,
die von der Ni-Si-Al- bzw. Ni-Si-Ga-Schicht verursacht werden, enthält. Dieser Ausdruck leitet sich für
die in dieser Arbeit untersuchten Proben vor allem von der in den RBS-Spektren dargestellten Form der
Ni- sowie Ga-Rückstreuraten ab (siehe z.B. Abb. 4.39). Er soll aber auch für den Energiebereich der Si-
bzw. Al-Rückstreuung der Ni-Si-Al- bzw. Ni-Si-Ga-Schicht gelten, obwohl die visuelle Ausprägung als
„klassischer Peak” aufgrund der Überlagerung mit dem Si-Substrat teilweise oder gar nicht sichtbar wird.
Aufgrund der Überlagerung des Al- bzw. Si-Peaks für die Ni-Si-Al-Proben wird auch vom Al/Si-Peak
gesprochen, wobei dabei der beide Peaks umfassende Energiebereich gemeint ist.
∗∗Nach Gl. 3.4 steigt der differentielle Streuquerschnitt mit zunehmender Eindringtiefe aufgrund der
geringeren kinetische Energie der He-Ionen (siehe Gl. 3.6) an, so dass an der Oberfläche die geringste
Rückstreurate zu erwarten wäre. Durch den Abbruch der Periodizität ist die Gitterstruktur an der Ober-
fläche (z.B. durch Oberflächenrekonstruktion) meist gestört, so dass die Rückstreurate erhöht ist und sich
das Minimum bei kleineren Rückstreuenergien ausbildet.
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auch von der Dicke der Schicht abhängt. Unter Zuhilfenahme von weiteren Methoden zur
Phasenbestimmung (z.B. TEM-Beugung) ist somit eine Dickenbestimmung dieser Schicht
teilweise möglich. Sind desweiteren noch Schichtdickeninhomogenitäten vorhanden, wird
die Anpassung der Simulation an die experimentell ermittelten Rückstreuraten zusätz-
lich erschwert, was eine Bestimmung der Schichtkomposition teilweise nahezu unmöglich
macht. Weist nur eine Schicht eine Schichtdickeninhomogenität auf, was z.B. mittels TEM-
Querschnittsuntersuchungen überprüft werden kann, so lässt sich häufig unter Annahme
linear interpolierter Zwischenschichten (Befehl „fuzz” in RUMP, siehe auch Anhang B) ei-
ne optisch bessere Anpassung von gemessenem RBS-Spektrum und Simulation erreichen.
Beim Auftreten verschiedener Ni-Verbindungen als Kristallite nebeneinander ist eine Pha-
senbestimmung ausschließlich mittels RBS-Untersuchung in der Regel nicht möglich.
Neben den genannten prinzipiellen Messproblemen bei RBS-Untersuchungen erschweren
zusätzlich noch Überlagerungen von Rückstreuraten verschiedener Elemente die genaue
Bestimmung derer Tiefenverteilungen. Anhand von Gl. 3.7 kann abgeschätzt werden, dass
die gemessenen Rückstreuraten für E<940 keV eine Überlagerung von Streuereignissen
an Al-Atomen und Si-Atomen, die sich etwa 20 nm tiefer befinden, sind. Eine vollständige
Trennung der Si-Verteilung im oberflächennahen Bereich (ca. erste 20 nm) vom Al-Peak
ist aufgrund der Energieauflösung des Detektors von 14 keV nicht möglich. So ist eine Be-
stimmung der Al-Menge x, die die Substitution von Si durch Al in NiSi2−xAlx beschreibt
nur sehr schwer möglich, da sich Al und Si in der Kernladungszahl nur um eins unter-
scheiden und damit fast identische Massen aufweisen. Eine Abschätzung mit Hilfe von
Simulationen mit unterschiedlichem Al-Anteil x und Berücksichtigung der statistischen
Schwankungen der Rückstreuraten erlauben nur eine Bestimmung von x mit einem abge-
schätzten Fehler von etwa ∆x =±0,2. Da dies in der Größenordnung der Gesamtmenge
von Al liegt und fast den gesamten Bereich der Kompositionsmöglichkeit abdeckt, was
auch Kompositionsgradienten schwer nachweisen lässt, wird in der späteren Ergebnisdar-
stellung auf eine exakte Angabe des Al-Gehaltes x in der NiSi2−xAlx-Schicht verzichtet.
Wenn nicht anders beschrieben, werden die Annahmen für die RBS-Simulationen nach
folgendem Schema ermittelt: Wie in Anhang A gezeigt wird, bildet sich bei den Ni-Si-Al-
Schichten unabhängig von der Herstellungsprozedur und Al-Gehalt eine Al-O-Deckschicht
heraus. Diese bewirkt eine Verschiebung des Ni-Peaks zu geringeren Rückstreuenergien,
der eine Abschätzung der mittleren Dicke der Deckschicht und der darin enthaltenen Al-
Menge erlaubt. Der Al-Anteil x in den Simulationen wird dann als Differenz zwischen der
Gesamtmenge minus der Al-Menge in der Deckschicht homogen in die NiSi2−xAlx-Schicht
verteilt. Dies führt dazu, dass der in den RBS-Simulationen angenommene Al-Anteil x
der NiSi2−xAlx-Schicht meist geringer als der abgeschiedene Al-Anteil z ist. Aus optischen
Gründen werden als Namen für die RBS-Simulationen nur die simulierten Teilschichten
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ohne Mengenangaben dargestellt. Eine detaillierte Auflistung der verwendeten Simulati-
onsparameter wird in Anhang B gegeben.
Einfacher aber nicht problemlos ist dagegen die Bestimmung des Ga-Anteils x in der
analogen Verbindung NiSi2−xGax durchzuführen. Da die Kernladungszahl von Gallium
um fünf größer als die von Nickel ist, kommt es auch hier zu einer Überlagerung der bei-
den Rückstreuraten, wobei jedoch der Galliumanteil der oberen 20 bis 30 nm der Schicht
im RBS-Spektrum noch separat verbleibt∗ und durch Simulation eine direkte Aussage
über die Ga-Verteilung getroffen werden kann. Aufgrund der im Vergleich zur Ga-Menge
deutlich höheren Ni-Menge ist eine genaue Bestimmung von x in tieferen Probenberei-
chen nur schwierig möglich. Eventuelle Gradienten in der Tiefenverteilung sind ebenfalls
nicht eindeutig nachzuweisen, weshalb hier auf den Ausdruck „NiSi2−xGax” zurückgegrif-
fen wird, der analog zu „NiSi2−xAlx” betrachtet werden kann. Eine Ersetzung von x mit
z (der abgeschiedenen Ga-Menge) ist auch hier nicht sinnvoll, da zum einen teilweise eine
galliumhaltige Oberflächenschicht vorliegt und zum anderen der vollständige Verbleib von
Ga in der Schicht nicht gesichert ist (siehe Kap. 4).
3.2.2 TEM
Die TEM-Untersuchungen (Transmissions-Elektronen-Mikroskopie) wurden an einem
Transmissions-Elektronen-Mikroskop des Typs „Philips CM 20 FEG” mit einer Beschleu-
nigungsspannung von 200 kV durchgeführt. Das maximale Punktauflösungsvermögen liegt
bei etwa 0,27 nm. Zur Charakterisierung der entstandenen Schichten wurden sowohl Pro-
ben lateral (Einstrahlrichtung: Si[001]) als auch im Querschnitt (Einstrahlrichtung: Si[110])
präpariert. Neben abbildenden Untersuchungen der Proben (z.B. Massendickenkontrast-
, Hellfeld- oder Dunkelfeldaufnahmen) wurden auch Beugungsbilder aufgenommen und
hinsichtlich der Phasen bzw. derer Orientierungen analysiert. Aufgrund des kleinen Pro-
benbereichs (im Mikrometerbereich) sind die Aussagen jedoch immer nur lokal zu be-
trachten und müssen mit großflächigeren Analysemethoden (z.B. XRD, RBS) abgesichert
werden. Eine ausführliche Darstellung der Probenpräparation, Durchführung und Aus-
wertung wird z.B. in [85], [86] bzw. [87] gegeben.
3.2.3 XRD
Zur Untersuchung der dünnen Schichten wurden Röntgendiffraktionsmessungen (X-Ray-
Diffraktion) in Bragg-Brentano-Geometrie als symmetrisches ϑ − 2ϑ-Verfahren durchge-
führt. Dafür standen zwei Röntgendiffraktometer (Seifert-XRD-7 und Seifert-XRD-3000-
∗Abschätzung: Differenz der Oberflächeneinsatzkanten von Ga und Ni: 57 keV und davon 2·14 keV
Energieauflösung des Detektors subtrahieren
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PTS) zur Verfügung. Diese Untersuchungen wurden genutzt, um zum einen die Orientie-
rung der NiSi2−xAlx- sowie NiSi2−xGax-Kristallite zu bestimmen und zum anderen, falls
vorrangig A-Typ-Orientierung auftrat, die Gitterkonstanten der aufgewachsenen epitak-
tischen NiSi2−xAlx- sowie NiSi2−xGax-Schichten parallel sowie senkrecht zur Oberfläche
zu bestimmen. Dazu wurden die Beugungswinkel ϑ verschiedener Reflexe dieser Schichten
experimentell bestimmt und anschließend mit Hilfe der Gleichungen:
d(hkl) =
λ














die Gitterkonstanten in einer Last-Square-Anpassung ermittelt. Weitere experimentelle
Details sind z.B. in [88] beschrieben.
3.2.4 AES-Tiefenprofil
Die AES-Tiefenprofil-Untersuchungen (Auger-Elektronen-Spektroskopie) wurden am FZ
Rossendorf durchgeführt, wobei ein Augerelektronenspektrometer des Typs „Fisons Mi-
crolab 310F” mit hemisphärischem Sektoranalysator genutzt wurde. Analysiert wurden
der Ni(LVV)-Peak (ca. 845 eV), der Si(KLL)-Peak (ca. 1620 eV), der Ga(KLL)-Peak
(ca. 1065 eV), der Al(KLL)-Peak (ca. 1385 eV), der O(KLL)-Peak (ca. 500 eV), der
C(KLL)-Peak (ca. 270 eV) sowie der N(KLL)-Peak (ca. 380 eV). Es war somit mög-
lich, an ausgewählten Proben ein Elementtiefenprofil der zu charakterisierenden dünnen
Schichten zu erstellen. Dies wurde genutzt, um die mittels RBS-Untersuchung schwer
zugängliche Tiefenverteilung von Al und Ga mit höherer Genauigkeit aufzulösen. Eine
genaue Charakterisierung hinsichtlich der Elementhäufigkeit und der Dicke der Schichten
zeigte sich dabei als nur begrenzt möglich, da die Sputterkoeffizienten der einzelnen Ele-
mente von der Phase und auch den Sputterparametern abhängig sind und zusätzlich die
Reimplantation beim Sputtern nicht zu vernachzulässigen ist. Desweiteren muss bei der
Interpretation der Intensitäten beachtet werden, dass aufgrund der Abhängigkeit der ki-
netischen Elektronenenergie von der mittleren freien Weglänge die Elementinformationen
aus unterschiedlichen Schichttiefen kommt [89].
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3.2.5 Weitere Charakterisierungsmethoden
Zusätzlich zu den bisher genannten Charakterisierungsmethoden wurden noch in einigen
wenigen Fällen REM-Untersuchungen (Raster-Elektronen-Mikroskopie) durchgeführt, wo-
bei hierfür sowohl ein Raster-Elektronen-Mikroskop des Typs „Philips SEM 515” und eines
des Typs „Fei Nova NanoSEM” zur Verfügung stand. Weiterhin wurden zur Untersuchung
der Oberfläche der Ni-Si-Al-Schichten hochaufgelöste TEM-Querschnittsuntersuchungen
an einem abberationskorrigierten Transmissions-Elektronen-Mikroskop des Typs „VG HB
501 FEG STEM” mit einer Beschleunigungsspannung von 100kV in Daresbury (Großbri-
tannien) durchgeführt.
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4 Ergebnisse und Diskussion
4.1 Ni-Si-Al-Schichten
Um den Einfluss von Al auf das Wachstum dünner Ni-Si-Al-Schichten zu untersuchen,
wurden zwei verschiedene Abscheideprozeduren gewählt. Dabei wurden zum einen Ni und
Al als separate Schicht aufgebracht (sequentielle Abscheidungen: Ni;Al auf Si(001) und
Al;Ni auf Si(001) ) und zum anderen Ni und Al gleichzeitig abgeschieden (Ni/Al-Koab-
scheidung). Die nach der Temperung entstandenen Reaktionsschichten werden in den
Kapiteln 4.1.1 bis 4.1.4 charakterisiert. Die Diskussion hinsichtlich der Schichtbildungs-
prozesse wird anschließend in Kap. 4.1.5 gegeben.
Bei der Untersuchung von Ni-Si-Al-Proben zeigte sich unabhängig von der Abschei-
deprozedur, dass diese nach der Temperung immer von einer wenige Nanometer dünnen
Al-O-haltigen Schicht (bis zu 8 nm) bedeckt sind. Eine genauere Charakterisierung dieser
Deckschicht wird in Anhang A gegeben, so dass in den folgenden Ergebnisdarstellungen
nicht explizit darauf eingegangen, sondern das eventuelle Vorhandensein, falls nötig, le-
diglich erwähnt wird.
4.1.1 Referenzabscheidung: Ni auf Si(001)
Da der Silicierungsprozess, wie in Kap. 2.2 beschrieben, von vielen Faktoren abhängen
kann, wurde eine etwa 20 nm dicke Nickelschicht bei TSubstrat=RT auf Si(001) als Ver-
gleichsprobe (z=0) hergestellt, die sowohl als Referenz für die sequentiellen Abscheidun-
gen (Ni;Al auf Si(001) und Al;Ni auf Si(001) ) als auch für die Ni/Al-Koabscheidung dient.
In Abb. 4.1 sind TEM-Querschnittsaufnahmen dieser Probe dargestellt, nachdem diese in
einem RTA-Prozess auf verschiedene Temperaturen getempert worden waren. In Überein-
stimmung mit den RBS-Untersuchungen (nicht dargestellt) zeigt sich für TRTA=500 ◦C
und TRTA=600 ◦C, dass die Proben aus einer geschlossenen NiSi-Schicht bestehen. Für
TRTA=700 ◦C ist die Schicht nicht mehr geschlossen, wobei sowohl NiSi- als auch NiSi2-
Inseln vorhanden sind. Die NiSi2-Bildung ist für TRTA=800 ◦C abgeschlossen, so dass
zu einer Probe mit einer Aufheiztemperatur von TRTA=900 ◦C kein signifikanter Un-
terschied mehr festgestellt werden kann. Die Schichten sind nicht geschlossen, wobei die
Inseln hauptsächlich aus A-Typ-orientiertem NiSi2 bestehen. Diese Ergebnisse sind über-
einstimmend mit denen, die in der Literatur für NiSi2-Schichtdicken von größer 100 nm
beschrieben werden (siehe Kap. 2.2).
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Abb. 4.1: TEM-Querschnittsaufnahmen von Ni auf Si(001) (d.h. z=0) für TRTA von
a) 500 ◦C, b) 700 ◦C und c) 900 ◦C
4.1.2 Sequentielle Abscheidung: Ni;Al auf Si(001)
Zur Untersuchung des Einflusses von Al auf die Bildung von Ni-Si-Al-Schichten bei sequen-
tieller Abscheidung Ni;Al auf Si(001) wurden Proben mit einem Al-Gehalt von z=0,2 ,
z=0,44 sowie z=0,62 präpariert (Herstellung siehe Kap. 3.1.3.1). In Abb. 4.2 sind die
RBS-Channeling Yields in Abhängigkeit von der Tempertemperatur (TRTA) für verschie-
dene Al-Mengen z dargestellt. Dabei zeigt sich, dass lediglich für z=0,2 ein Channeling-
Effekt nachgewiesen wird, d.h. dass lediglich hier eine nennenswerte A-Typ-Orientierung
von NiSi2−xAlx-Kristalliten vorhanden sein kann. Im Folgenden soll daher eine detaillier-
tere Betrachtung nur für z=0,2 und z=0,44 durchgeführt werden.
In Abb. 4.3 sind die RBS-Spektren für Proben mit z=0,2 für TRTA=500 ◦C und 600 ◦C
dargestellt. Dabei zeigt sich beim Ni-Peak (ca. 1200 keV bis 1300 keV) die prinzipiel-
le Übereinstimmung der experimentellen Spektren für TRTA=500 ◦C sowie 600 ◦C mit
der Simulation einer homogenen NiSi2−xAlx-Schicht (Sim Al-O / NiSi1,84Al0,16 auf Si),
weshalb auch unter Verifizierung mittels z.B. TEM-Beugung auf eine NiSi2−xAlx-Schicht
geschlossen werden kann. Diese weist zumindest teilweise A-Typ-Orientierung auf, was
den Channeling-Effekt in Abb. 4.2 erklärt. Die leichte Verschiebung der Einsatzkante des
Ni-Peaks zu kleineren Rückstreuenergien gegenüber der Oberflächeneinsatzkante von Ni
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Abb. 4.2: Abhängigkeit des RBS-Channeling Yields in Si[001]-Richtung von TRTA für die
sequentielle Abscheidung Ni;Al auf Si(001)
kann durch eine Al-O-Deckschicht erklärt werden (ebenso für andere TRTA und andere
Al-Mengen z, wie z=0,44 und z=0,62; siehe Anhang A). Im Energiebereich des Al/Si-
Peaks (ca. 850 keV bis 1000 keV) sind für TRTA=500 ◦C charakteristische Unterschiede
zur Simulation feststellbar. Während im Energiebereich zwischen ca. 900 keV und 940 keV
die experimentellen Rückstreuraten größer sind als die der Simulation, so sind diese im
Energiebereich zwischen etwa ca. 940 keV und 960 keV kleiner. Dies lässt sich durch eine
geringere Menge von Si-Atomen bzw. erhöhte Menge von Al-Atomen in der oberen Hälf-
te der NiSi2−xAlx-Schicht (Abschätzung mittels Gl. 3.7) erklären, was zeigt, dass Al in
Normalenrichtung der NiSi2−xAlx-Schicht nicht homogen verteilt ist. Dementgegen sind
für TRTA=600 ◦C keine signifikanten Abweichungen zur Simulation feststellbar, was auf
eine homogenere Al-Verteilung hindeutet. Der Nachweis einer homogenen Verteilung ist
aufgrund der in Kap. 3.2.1 abgeschätzten Messunsicherheit des Al-Anteils x nicht mög-
lich. Aufgrund der lediglich minimalen Abweichungen an der niederenergetischen Seite
des Ni-Peaks (bei ca. 1200 keV) kann auf eine geringe Schichtdickeninhomogenität (we-
nige Nanometer) geschlossen werden. Für Tempertemperaturen von TRTA=700 ◦C bis
900 ◦C nimmt die Schichtdickeninhomogenität der NiSi2−xAlx-Schicht mit zunehmender
Tempertemperatur jedoch zu, wie anhand der RBS-Spektren für TRTA=800 ◦C und 900 ◦C
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Abb. 4.3: sequentielle Abscheidung Ni;Al auf Si(001) mit z=0,2: RBS-Spektren für a)
TRTA=500 ◦C und b) TRTA=600 ◦C
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(siehe Abb. 4.4) z.B. an den deutlich erhöhten Rückstreuraten im Energiebereich unterhalb
von ca. 1200 keV ersichtlich ist. Nach Gl. 3.7 lässt sich abschätzen, dass für TRTA=900 ◦C
Ni-Atome bis in eine Tiefe von etwa 160 nm vorhanden sind, was etwa dem doppelten ei-
ner theoretisch glatten NiSi2−xAlx-Schicht (siehe Kap. 3.1: ca. 72 nm) entspricht. Während
für Tempertemperaturen bis zu 800 ◦C die aus der Simulation zu erwartende Plateauhöhe
des Ni-Peaks erreicht wird, sind die Rückstreuraten des Ni-Plateaus für TRTA=900 ◦C
kleiner. Dies und ebenso die Abweichungen am Al/Si-Peak ließen sich dadurch erklä-
ren, dass neben der Schichtdickeninhomogenität die NiSi2−xAlx-Schicht nun nicht mehr
geschlossen ist.
In Abb. 4.5 sind die RBS-Spektren von Proben mit z=0,44 für TRTA=500 ◦C und
600 ◦C dargestellt. Während die Rückstreuraten des Ni-Peaks für TRTA=500 ◦C bis auf
eine geringe Erhöhung im Energiebereich um ca. 1275 keV mit der Simulation (Sim Al-O /
NiSi1,58Al0,42 auf Si) übereinstimmen, sind beim Al/Si-Peak signifikante Unterschiede fest-
zustellen. Daraus folgt, dass Al auch für diesen Al-Gehalt z nicht homogen in Normalen-
richtung der Schicht verteilt ist. Aufgrund der geringeren experimentellen Rückstreuraten
des Al/Si-Peaks für Rückstreuenergien von größer ca. 940 keV kann geschlossen werden,
dass weniger Si in Oberflächennähe vorhanden ist. Der Al-Anteil an der Oberfläche ist
im Gegensatz zur Simulation einer homogenen NiSi2−xAlx-Schicht jedoch deutlich größer
(höhere Rückstreuraten im Bereich um ca. 930 keV), was wiederum zu einem geringeren
Al-Anteil in tieferen Schichtbereichen (ca. 870 keV bis 890 keV, nach Gl. 3.7: ca. 50 nm
bis 70 nm Tiefe∗) führt. Dies lässt vermuten, dass eine oberflächennahe Ni-Si-Al-Schicht
existiert, deren atomarer Ni-Anteil größer als 33% ist, wobei zusätzlich noch das atomare
Verhältnis von Al- zu Si-Atomen größer sein sollte, als in der Simulation (Sim Al-O /
NiSi1,58Al0,42 auf Si) angenommen wurde. Unterhalb dieser Schicht ist aufgrund der sons-
tigen Übereinstimmung der Simulation mit dem experimentellem RBS-Spektrum beim
Ni-Peak von einer NiSi2−xAlx-Schicht auszugehen, wobei Al vermutlich nicht homogen
verteilt ist. Für TRTA=600 ◦C zeigt sich eine Zunahme des Si-Anteils im oberflächenna-
hen Bereich (höhere Rückstreuraten zwischen etwa 940 keV und 960 keV), wobei jedoch
immer noch eine markante Abweichung festzustellen ist, welche auf eine ungleichmäßige
Verteilung von Al schließen lässt. Für eine Ni-reichere Schicht im oberflächennahen Be-
reich, wie für TRTA=500 ◦C vermutet, ist aufgrund der Übereinstimmung zwischen RBS-
Spektrum und Simulation für den Ni-Peak kein Indiz mehr vorhanden. In Abb. 4.6 sind die
RBS-Spektren für TRTA=700 ◦C und 800 ◦C dargestellt. Für beide Proben zeigt sich eine
prinzipielle Übereinstimmung mit der Simulation einer homogenen NiSi2−xAlx-Schicht,
wobei jedoch eine mit der Tempertemperatur zunehmende Schichtdickeninhomogenität
∗Überlagerung der Rückstreuraten für Al-Atome in ca. 50 nm bis 70 nm Tiefe und Si-Atomen aus
ca. 70 nm bis 90 nm Tiefe (Si-Substrat)
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Abb. 4.4: sequentielle Abscheidung Ni;Al auf Si(001) mit z=0,2: RBS-Spektren für a)
TRTA=800 ◦C und b) TRTA=900 ◦C
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Abb. 4.5: sequentielle Abscheidung Ni;Al auf Si(001) mit z=0,44: RBS-Spektren für a)
TRTA=500 ◦C und b) TRTA=600 ◦C
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Abb. 4.6: sequentielle Abscheidung Ni;Al auf Si(001) mit z=0,44: RBS-Spektren für a)
TRTA=700 ◦C und b) TRTA=800 ◦C
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Abb. 4.7: sequentielle Abscheidung Ni;Al auf Si(001) mit z=0,44: TEM-
Querschnittsaufnahmen für TRTA=800 ◦C
(zunehmende Rückstreuraten im Energiebereich unterhalb von ca. 1200 keV) nachweis-
bar ist. Die in Abb. 4.7 dargestellten TEM-Querschnittsaufnahmen der für TRTA=800 ◦C
getemperten Probe zeigen NiSi2−xAlx-Kristallite, deren durchschnittliche laterale Ausdeh-
nung in der Größenordnung von 100 nm liegt. Mittels XRD-Untersuchungen konnten keine
Anzeichen für eine bevorzugte Orientierung dieser Schicht nachgewiesen werden [90]. In
Abb. 4.8 ist das RBS-Spektrum für TRTA=900 ◦C dargestellt. Die im Vergleich zu Proben,
welche bei geringeren Tempertemperaturen thermisch behandelt wurden (siehe Abb. 4.6),
zunehmende Rückstreurate unterhalb von etwa 1200 keV deutet auf eine größer werdende
Schichtdickeninhomogenität (Rauhigkeit) hin. Dies führt gegenüber der Simulation einer
glatten homogenen NiSi2−xAlx-Schicht (Sim Al-O / NiSi1,61Al0,39 auf Si) zu markanten
Abweichungen sowohl beim Al/Si- wie auch Ni-Peak. Unter der Annahme einer Schichtdi-
ckeninhomogenität von 60 nm der NiSi2−xAlx-Schicht (Sim Al-O / NiSi1,61Al0,39(rauh) auf
Si, Erläuterung in Anhang B) zeigt sich jedoch eine prinzipielle Übereinstimmung zwischen
experimentellem Spektrum und Simulation, so dass die NiSi2−xAlx-Schicht wahrscheinlich
weiterhin geschlossen ist.
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Abb. 4.8: sequentielle Abscheidung Ni;Al auf Si(001) mit z=0,44: RBS-Spektren für
TRTA=900 ◦C
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4.1.3 Sequentielle Abscheidung: Al;Ni auf Si(001)
Zur Untersuchung des Einflusses von Al auf die Bildung von Ni-Si-Al-Schichten bei sequen-
tieller Abscheidung Al;Ni auf Si(001) wurden Proben mit einem Al-Gehalt von z=0,27 ,
z=0,50 sowie z=0,70 präpariert (Herstellung siehe Kap. 3.1.3.1). In Abb. 4.9 sind die
Abb. 4.9: Abhängigkeit des RBS-Channeling Yields in Si[001]-Richtung von TRTA für die
sequentielle Abscheidung Al;Ni auf Si(001)
RBS-Channeling Yields in Abhängigkeit von TRTA für verschiedene Al-Mengen z darge-
stellt. Dabei zeigt sich, dass lediglich für einen Al-Gehalt z=0,27 und TRTA=900 ◦C ein
geringer Channeling-Effekt nachzuweisen ist. Im Folgenden soll daher eine detailliertere
Betrachtung lediglich für z=0,27 und z=0,5 durchgeführt werden, da kein wesentliches
A-Typ-orientiertes Wachstum von NiSi2−xAlx für z=0,5 und z=0,7 zu erwarten ist.
In Abb. 4.10 sind die RBS-Spektren von Proben mit z=0,27 für TRTA=500 ◦C und
600 ◦C dargestellt. Dabei zeigt sich für die Ni-Peaks beider Proben eine prinzipielle Über-
einstimmung mit der Simulation einer NiSi2−xAlx-Schicht, so dass unter Berücksichtigung
von TEM-Beugungsuntersuchungen (nicht dargestellt) von einer geschlossenen NiSi2−xAlx-
Schicht ausgegangen werden kann. Am Al/Si-Peak sind für beide Proben Abweichungen
von den Simulationen feststellbar, wobei diese für TRTA=500 ◦C stärker ausgeprägt sind
und auf eine ungleichmäßige Al- bzw. Si-Verteilung in der NiSi2−xAlx-Schicht schließen
lassen. Dies ergibt sich aus der erniedrigten Rückstreurate im Bereich von ca. 940 keV
46 4 Ergebnisse und Diskussion
Abb. 4.10: sequentielle Abscheidung Al;Ni auf Si(001) mit z=0,27: RBS-Spektren für a)
TRTA=500 ◦C und b) TRTA=600 ◦C
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bis 960 keV, was auf einen geringeren Si-Anteil in den oberen 20 nm der NiSi2−xAlx-
Schicht (Abschätzung nach Gl. 3.7) hindeutet. Dementgegen zeigt sich für den Bereich
zwischen ca. 900 keV und 940 keV eine im Vergleich zur Simulation erhöhte Rückstreura-
te, was auf einen erhöhten Al-Anteil im oberflächennahen Bereich zurückgeführt werden
kann. Ebenso bewirkt das dann in substratnahen Bereichen der NiSi2−xAlx-Schicht feh-
lende Al eine Verringerung der Rückstreurate im Bereich um ca. 890 keV. In Abb. 4.11
sind die RBS-Spektren für TRTA=700 ◦C / 800 ◦C sowie 900 ◦C dargestellt. Dabei zeigt
sich sowohl für TRTA=700 ◦C als auch 800 ◦C eine prinzipielle Übereinstimmung mit der
Simulation einer homogenen NiSi2−xAlx-Schicht. Die Abweichungen an den niederenerge-
tischen Seiten sowohl des Al/Si-Peaks (ca. 870 keV bis 910 keV) als auch des Ni-Peaks
(ca. 1200 keV bis 1240 keV) lassen sich auf Schichtdickeninhomogenitäten zurückführen,
welche nach Gl. 3.7 auf etwa 30 nm abgeschätzt werden können. Für TRTA=900 ◦C nimmt
die Schichtdickeninhomogenität deutlich zu, was an den Abweichungen von der Simulati-
on einer homogenen geschlossenen glatten NiSi2−xAlx-Schicht (Sim Al-O / NiSi1,84Al0,16
auf Si) unterhalb von ca. 1260 keV (für Ni-Peak) bzw. ca. 920 keV (für Al/Si-Peak)
sichtbar wird. Unter Berücksichtigung einer Schichtdickeninhomogenität von 70 nm (Sim
Al-O / NiSi1,84Al0,16(rauh) auf Si) ergibt sich wiederum eine prinzipielle Übereinstim-
mung zwischen experimentellen RBS-Spektrum und Simulation, so dass keine signifikante
Inhomogenität in der Al-Verteilung in der NiSi2−xAlx-Schicht nachzuweisen ist.
In Abb. 4.12 sind die RBS-Spektren einer Probe mit z=0,5 für TRTA=500 ◦C sowie
600 ◦C dargestellt. Aufgrund der Übereinstimmung der Plateauhöhe des experimentellen
RBS-Spektrums des Ni-Peaks mit der Simulation einer homogenen NiSi2−xAlx-Schicht
(Sim NiSi1,5Al0,5 auf Si) kann davon ausgegangen werden, dass die Schicht aus dieser
Phase besteht. Dabei zeigen sich in Analogie zu den Proben mit z=0,27 (Vergleiche
Abb. 4.10) prinzipiell identische Abweichungen und Übereinstimmungen von der Simula-
tion, wobei die Unterschiede am Al/Si-Peak (ca. 850 keV bis 1000 keV) deutlicher aus-
geprägt sind. Dies lässt sich durch eine höhere Al- bzw. kleinere Si-Konzentration in der
oberen Schichthälfte erklären, wobei, wie für Proben mit Al-Gehalt von z=0,27 , aufgrund
der Messungenauigkeit der RBS-Untersuchungen keine genauere Bestimmung des Al- bzw.
Si-Anteil in Normalenrichtung der NiSi2−xAlx-Schicht möglich ist. Die Annäherung der
experimentellen Rückstreuraten an die Simulation einer homogenen NiSi2−xAlx-Schicht
für TRTA=600 ◦C im Vergleich zu TRTA=500 ◦C ist mit einer Zunahme des Si-Anteils in
Richtung Oberfläche und damit einer gleichmäßigeren Al-Verteilung in Normalenrichtung
der NiSi2−xAlx-Schicht zu erklären, was sich für höhere Tempertemperaturen fortsetzt, wo-
bei für TRTA=700 ◦C immer noch signifikante Abweichungen feststellbar sind (nicht dar-
gestellt), die auf eine inhomogene Al-Verteilung schließen lassen. Erst für TRTA=800 ◦C
(siehe Abb. 4.13) ist eine Ungleichverteilung von Al innerhalb der NiSi2−xAlx-Schicht nicht
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Abb. 4.11: sequentielle Abscheidung Al;Ni auf Si(001) mit z=0,27: RBS-Spektren für a)
TRTA=700 ◦C / 800 ◦C und b) TRTA=900 ◦C
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Abb. 4.12: sequentielle Abscheidung Al;Ni auf Si(001) mit z=0,5: RBS-Spektren für a)
TRTA=500 ◦C und b) TRTA=600 ◦C
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Abb. 4.13: sequentielle Abscheidung Al;Ni auf Si(001) mit z=0,5: a) RBS-Spektren und
b) TEM-Querschnittsaufnahmen für TRTA=800 ◦C
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mehr nachweisbar, wobei eine Übereinstimmung des experimentellen RBS-Spektrums mit
der Simulation erst unter der Annahme einer Schichtdickeninhomogenität von etwa 30 nm
erreicht wird (Sim Al-O / NiSi1,6Al0,4(rauh) auf Si). Die in Abb. 4.13 dargestellten TEM-
Querschnittsaufnahmen zeigen eine geschlossene NiSi2−xAlx-Schicht mit einer beobachtba-
ren lateralen Korngröße von etwa 50 nm bis 200 nm, welche eine NiSi2−xAlx(220) || Si(001)-
Vorzugsorientierung (XRD-Messung [90]) aufweist. Für TRTA=900 ◦C zeigt sich ebenfalls
eine homogene NiSi2−xAlx-Schicht, wobei unter der Annahme einer Schichtdickeninhomo-
genität von 40 nm eine Übereinstimmung zwischen experimentellem RBS-Spektrum und
Simulation zu erzielen ist (siehe Abb. 4.14).
Abb. 4.14: sequentielle Abscheidung Al;Ni auf Si(001) mit z=0,5: RBS-Spektren für
TRTA=900 ◦C
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4.1.4 Ni/Al-Koabscheidung auf Si(001)
Zur Untersuchung des Einflusses von Al auf die Bildung von Ni-Si-Al-Schichten bei Ni/Al-
Koabscheidung wurden Proben mit einem Al-Gehalt von z=0,06 , z=0,1 , z=0,2 , z=0,3 ,
z=0,35 , z=0,5 sowie z=0,6 präpariert. (Herstellung siehe Kap. 3.1.3.2). In Abb. 4.15
Abb. 4.15: Abhängigkeit des RBS-Channeling Yields in Si[001]-Richtung von TRTA für
Ni/Al-Koabscheidung auf Si(001)
sind die Channeling Yields in Si[001]-Richtung in Abhängigkeit von TRTA für verschie-
dene Al-Mengen z dargestellt. Dabei sind zwei prinzipiell unterschiedliche Kurvenver-
läufe sichtbar. Während für einen Al-Gehalt von z=0, d.h. ohne Al, sowie z=0,06 für
TRTA≤ 600 ◦C kein Channeling-Effekt auftritt, ist dieser für Al-Gehalte von z≥ 0,1 be-
reits für TRTA=500 ◦C nachweisbar. Für TRTA≥ 800 ◦C werden jedoch unabhängig von
der Al-Menge z im untersuchten Bereich von z=0 bis z=0,6 Channeling Yields in der
Größenordnung von etwa 10% erreicht. Ausgehend von diesen Ergebnissen soll eine de-
tailliertere Betrachtung der Proben mit den Al-Gehalten z=0,06 , z=0,2 , z=0,35 sowie
z=0,6 erfolgen.
In Abb. 4.16 sind die RBS-Spektren für TRTA=500 ◦C / 600 ◦C sowie das AES-Tiefen-
profil für TRTA=500 ◦C mit einen Al-Gehalt von z=0,06 dargestellt. Dabei zeigt sich eine
prinzipielle Übereinstimmung der experimentellen RBS-Spektren für beide Tempertempe-
raturen mit der Simulation einer NiSi-Schicht (Sim Al-O / NiSi auf Si). Dies wird ebenso
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Abb. 4.16: Ni/Al-Koabscheidung auf Si(001) mit z=0,06: a) RBS-Spektren für
TRTA=500 ◦C / 600 ◦C sowie b) AES-Tiefenprofil für TRTA=500 ◦C
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Abb. 4.17: Ni/Al-Koabscheidung auf Si(001) mit z=0,06: TEM-Querschnittsaufnahmen
für TRTA=500 ◦C
in den TEM-Querschnittsaufnahmen in Abb. 4.17 deutlich, wobei an der Grenzfläche von
NiSi zum Si-Substrat an wenigen Stellen kleine A-Typ-orientierte NiSi2−xAlx-Kristallite
erkennbar sind (Nachweis mittels TEM-Beugungsuntersuchungen, nicht dargestellt). In-
nerhalb der Nachweisgrenzen sowohl der AES-Tiefenprofil- sowie der RBS-Untersuchungen
konnte Al nur an der Oberfläche (Al-O-Deckschicht, siehe Anhang A) nachgewiesen wer-
den. Während für TRTA=700 ◦C sowohl NiSi- als auch NiSi2−xAlx-Inseln nachweisbar
sind (nicht dargestellt), ist die NiSi2−xAlx-Bildung für TRTA=800 ◦C abgeschlossen, wo-
bei hauptsächlich A-Typ-orientierte Kristallite (gilt ebenso für TRTA=900 ◦C) vorhanden
sind [91]. Die in Abb. 4.18 dargestellten RBS-Spektren TRTA=800 ◦C / 900 ◦C zeigen ei-
ne prinzipielle Übereinstimmung mit der Simulation einer NiSi2−xAlx-Schicht (Sim Al-O
/ NiSi2 auf Si), wobei Abweichungen im niederenergetischen Bereich des Ni-Peaks (ca.
1180 keV bis 1250 keV) sowie des Al/Si-Peaks (ca. 880 keV bis 920 keV) mit einer erhöhten
Schichtdickeninhomogenität erklärt werden können. Diese wird in den in Abb. 4.19 dar-
gestellten TEM-Querschnittsaufnahmen deutlich sichtbar, wobei die NiSi2−xAlx-Schicht
trotzdem geschlossen ist. Die Annahme für die RBS-Simulation, dass kein Al in der
NiSi2−xAlx-Schicht vorhanden ist, ergibt sich unter Berücksichtigung der Energieverschie-
bung der gemessenen Einsatzkante des Ni-Peaks, da für die Al-O-Deckschicht die voll-
ständig abgeschiedene Al-Menge mit z=0,06 benötigt wird. Außerdem konnte mittels
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Abb. 4.18: Ni/Al-Koabscheidung auf Si(001) mit z=0,06: a) RBS-Spektren für
TRTA=800 ◦C / 900 ◦C sowie b) AES-Tiefenprofil für TRTA=900 ◦C
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Abb. 4.19: Ni/Al-Koabscheidung auf Si(001) mit z=0,06: TEM-Querschnittsaufnahmen
für TRTA=900 ◦C
AES-Tiefenprofil-Untersuchung kein Al in der NiSi2−xAlx-Schicht nachgewiesen werden
(siehe Abb. 4.18). Da sich die Morphologie der Schicht jedoch von der ohne Al-Beigabe
(z=0) unterscheidet (siehe Kap. 4.1 auf S.35), ist zu vermuten, dass eine unter der Nach-
weisgrenze von RBS- sowie AES-Tiefenprofil-Untersuchungen befindliche Al-Menge in der
NiSi2−xAlx-Schicht vorhanden ist (Abschätzung der Größenordnung: < 1 at%).
In Abb. 4.20 sind TEM-Querschnittsaufnahmen sowie ein laterales TEM-Beugungsbild
für TRTA=500 ◦C und z=0,2 dargestellt. Dabei zeigt sich, dass die Reaktionsschicht aus
zwei Teilschichten besteht (zusätzlich Al-O-Deckschicht, siehe Anhang A). Die Beugungs-
ringe der lateralen TEM-Beugungsaufnahme können dabei der Phase NiSi0,5Al0,5 zugeord-
net werden, welche in polykristalliner Form als obere Teilschicht vorliegt (Nachweis über
TEM-Querschnittsbeugung, nicht dargestellt). Zusätzlich treten neben den Si-Reflexen,
die durch das Si(001)-Substrat hervorgerufen werden, weitere Reflexe auf, die auf das
Vorhandensein von A-Typ-orientiertem NiSi2−xAlx zurückzuführen sind, was die untere
Teilschicht bildet. Der Vergleich des experimentellen RBS-Spektrums (siehe Abb. 4.21)
mit der Simulation (Sim Al-O / NiSi0,5Al0,5 /NiSi2 auf Si∗) zeigt für den Ni-Peak eine
prinzipielle Übereinstimmung, wohingegen es für den Al/Si-Peak zu signifikanten Abwei-
chungen im Energiebereich zwischen ca. 910 keV und 950 keV kommt. Im AES-Tiefenprofil
∗Die Menge/Dicke der NiSi0,5Al0,5-Schicht ergibt sich aus der Simulation der Ni-Tiefenverteilung. Das
benötigte Al für diese Schicht sowie das Al der Al-O-Deckschicht ergeben in Summe die abgeschiedene
Al-Menge von z=0,2, so dass für die NiSi2−xAlx-Schicht kein Al mehr zur Verfügung steht, womit x=0
angenommen wird.
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Abb. 4.20: Ni/Al-Koabscheidung auf Si(001) mit z=0,2: a) TEM-Querschnittsaufnahmen
und b) laterales TEM-Beugungsaufnahme für TRTA=500 ◦C
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Abb. 4.21: Ni/Al-Koabscheidung auf Si(001) mit z=0,2: a) RBS-Spektrum sowie b) AES-
Tiefenprofil für TRTA=500 ◦C
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zeigt sich, dass sich das durch die Abscheidung zur Verfügung stehende Al nicht vollstän-
dig in der NiSi0,5Al0,5-Schicht sowie der Al-O-Deckschicht befinden kann, da zumindest
im oberen Teil der NiSi2−xAlx-Schicht Al nachgewiesen wird. Unter der Annahme einer
partiellen Substitution von Al-Atomen durch Si-Atome in der Phase NiSi0,5Al0,5∗, wel-
che nun zum Einbau in den oberen Schichtbereich der NiSi2−xAlx-Schicht zur Verfügung
stehen, und einer Anpassungsschicht, die Grenzflächeninhomogenitäten mit berücksich-
tigt (Verhältnis von at% Ni zur Summe von at% Al und al% Si ist gleich 1:1,9 und
nicht 1:2), ist eine bessere Übereinstimmung zwischen experimentellem RBS-Spektrum
sowie Simulation (Sim Al-O / NiSi0,6Al0,4 / NiSi1,5Al0,4∗∗ / NiSi2 auf Si) möglich (sie-
he Abb. 4.21). In Abb. 4.22 ist das RBS-Spektrum für TRTA=600 ◦C dargestellt. Dabei
zeigt sich, dass sich die für TRTA=500 ◦C prinzipiell übereinstimmende Simulation (Sim
Al-O / NiSi0,6Al0,4 / NiSi1,5Al0,4 / NiSi2 auf Si) zu signifikanten Abweichungen führt, wo-
Abb. 4.22: Ni/Al-Koabscheidung auf Si(001) mit z=0,2: a) RBS-Spektrum für
TRTA=600 ◦C
∗Ein Nachweis für diese Substitution ist im Rahmen dieser Arbeit nicht möglich. Im ternären Ni-Si-Al-
Phasendiagramm für 800◦C (siehe Abb. 2.7 auf S.17) ist jedoch ein Homogenitätsbereich gezeigt, der diese
Substitution ermöglichen würde.
∗∗Zusätzlich berücksichtigt wurde die Schichtdickeninhomogenität der NiSi0,5Al0,5-Phase, so dass das
Atomverhältnis der Zwischenschicht von Ni zur Summe aus Si und Al kleiner als 1:2 ist.
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bei eine Annäherung an die Simulation einer homogenen NiSi2−xAlx-Schicht (Sim Al-O /
NiSi1,84Al0,16 auf Si) festzustellen ist. Es ist davon auszugehen, dass die NiSi0,5Al0,5-
Schicht in ihrer Dicke ab-, während die NiSi2−xAlx-Schicht in ihrer Dicke zunimmt. In
Abb. 4.23 sind das RBS-Spektrum sowie TEM-Querschnittsaufnahmen für TRTA=700 ◦C
dargestellt. Aufgrund der prinzipiellen Übereinstimmung der Simulation (Sim Al-O /
NiSi1,85Al0,15 auf Si) mit dem experimentellen RBS-Spektrum beim Ni-Peak ist von ei-
ner geschlossen NiSi2−xAlx-Schicht auszugehen, welche nur eine geringe Schichtdickenin-
homogenität aufweist (siehe TEM-Querschnittsaufnahmen) und in A-Typ-Orientierung
vorliegt (TEM-Beugungsuntersuchungen, nicht dargestellt). Ein Vergleich des experimen-
tellen mit dem simulierten Al/Si-Peak zeigt jedoch signifikante Abweichungen, welche
darauf schließen lassen, dass das Al nicht homogen in der NiSi2−xAlx-Schicht verteilt ist.
Aufgrund der z.B. im Vergleich zur Simulation geringeren experimentellen Rückstreura-
ten unterhalb der Si-Einsatzkante (Bereich zwischen ca. 945 keV und 962 keV) kann sogar
auf eine erhöhte Al-Konzentration im oberen Teil der Schicht geschlossen werden, was
aufgrund der Al-Verteilung für TRTA=500 ◦C (siehe AES-Tiefenprofil in Abb. 4.21) plau-
sibel ist. In Abb. 4.24 sind die RBS-Spektren der Proben für TRTA=800 ◦C und 900 ◦C
mit z=0,2 dargestellt. Dabei zeigt sich für beide Tempertemperaturen eine Übereinstim-
mung mit der Simulation einer homogen NiSi2−xAlx-Schicht (Sim Al-O / NiSi1,85Al0,15
auf Si). Die homogene Al-Verteilung in der NiSi2−xAlx-Schicht für TRTA=900 ◦C wird
durch das in Abb. 4.25 dargestellte AES-Tiefenprofil bestätigt, da sowohl das Al- als auch
das Si-Signal im Bereich der NiSi2−xAlx-Schicht einen konstanten Wert aufweisen. Die
in Abb. 4.25 dargestellten TEM-Querschnittsaufnahmen zeigen eine glatte geschlossene
NiSi2−xAlx-Schicht, die von einer dünnen Al-O-Deckschicht abgeschlossen ist (siehe An-
hang A) und an der Grenzfläche zu Si in unregelmäßigen Abständen Stufen in der Höhe
weniger Nanometer aufweist. Die Schicht ist A-Typ-orientiert, was sich mittels XRD- [88]
bzw. TEM-Beugungsuntersuchungen [91] darlegen lässt.
In Abb. 4.26 sind das RBS-Spektrum sowie TEM-Querschnittsaufnahmen einer Probe
für TRTA=500 ◦C mit z=0,35 dargestellt. Analog zur Probe mit z=0,2 (siehe Abb. 4.21)
zeigt das experimentelle RBS-Spektrum prinzipielle Übereinstimmung mit der Simulation
einer Doppelschicht aus NiSi0,5Al0,5 als obere sowie NiSi2−xAlx als untere Teilschicht (Sim
Al-O / NiSi0,5Al0,5 / NiSi1,9Al0,1 auf Si). Lediglich in einem Teilbereich des Al/Si-Peaks
(ca. 920 keV bis 940 keV) ist eine signifikante Abweichung erkennbar, die auf eine ande-
re Al/Si-Verteilung als angenommen schließen lässt. Zum einen ist zu erwarten, dass Al
nicht homogen in der in der Simulation angenommenen NiSi1,9Al0,1-Schicht verteilt, son-
dern nur in Nähe der Grenzfläche zur Phase NiSi0,5Al0,5 vorhanden ist, da dies anhand von
AES-Tiefenprofil-Untersuchungen sowohl für z=0,2 (siehe Abb. 4.21) als auch für z=0,6
(siehe Abb. 4.30) so nachzuweisen ist. Zum anderen führt auch die Annahme der Kom-
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Abb. 4.23: Ni/Al-Koabscheidung auf Si(001) mit z=0,2: a) RBS-Spektrum sowie b)
TEM-Querschnittsaufnahmen für TRTA=700 ◦C
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Abb. 4.24: Ni/Al-Koabscheidung auf Si(001) mit z=0,2: RBS-Spektrum a) für
TRTA=800 ◦C sowie b) für TRTA=900 ◦C
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Abb. 4.25: Ni/Al-Koabscheidung auf Si(001) mit z=0,2: a) AES-Tiefenprofil sowie b)
TEM-Querschnittsaufnahmen für TRTA=900 ◦C
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Abb. 4.26: Ni/Al-Koabscheidung auf Si(001) mit z=0,35: a) RBS-Spektrum sowie b)
TEM-Querschnittsaufnahmen für TRTA=500 ◦C
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position „NiSi0,5Al0,5” zu Abweichungen, da wie bereits für z=0,2 argumentiert, ein Ho-
mogenitätsbereich dieser Phase vermutet wird, der Atom-Substitutionen (z.B. Al-Atome
durch Si-Atome) ermöglicht (siehe Phasendiagramm in Abb. 2.7 auf S.17). Die Zweitei-
lung der Reaktionsschicht ist in den dargestellten TEM-Querschnittsaufnahmen ebenfalls
erkennbar, wobei die Grenzfläche zwischen beiden Schichten eine Welligkeit in der Grö-
ßenordnung von 10 nm aufweist. Die NiSi2−xAlx-Schicht liegt in A-Typ-Orientierung vor,
während die Phase NiSi0,5Al0,5 polykristallin vorhanden ist (aus TEM-Beugung, nicht dar-
gestellt). In Abb. 4.27 sind die RBS-Spektren für TRTA=600 ◦C und 700 ◦C mit z=0,35
dargestellt. Hierbei zeigt sich, dass die für TRTA=500 ◦C prinzipiell übereinstimmende
Simulation (Sim Al-O / NiSi0,5Al0,5 / NiSi1,9Si0,1 auf Si) bei erhöhter Tempertemperatur
zu Abweichungen führt, wohingegen eine Annäherung an die Simulation einer homogenen
NiSi2−xAlx-Schicht (Sim Al-O / NiSi1,69Al0,31 auf Si) erfolgt. Es ist daher davon auszu-
gehen, dass die NiSi0,5Al0,5-Schicht bei erhöhter Tempertemperatur dünner, während die
NiSi2−xAlx-Schicht dicker ausgebildet wird. Jedoch scheint für TRTA=700 ◦C die Phase
NiSi0,5Al0,5 noch vorhanden, da sowohl im Bereich des Ni-Peaks (höhere Rückstreurate
bei ca. 1280 keV) als auch des Al/Si-Peaks (geringere Rückstreurate bei ca. 940 keV bis
960 keV) signifikante Abweichungen feststellbar sind. In Abb. 4.28 sind die RBS-Spektren
für TRTA=800 ◦C und 900 ◦C sowie das AES-Tiefenprofil für TRTA=900 ◦C dargestellt.
Dabei zeigt sich für beide Tempertemperturen eine prinzipielle Übereinstimmung mit der
Simulation einer homogenen NiSi2−xAlx-Schicht (Sim Al-O / NiSi1,72Al0,28 auf Si), so dass
eine vollständige Umwandlung in die Phase NiSi2−xAlx zu vermuten ist. Die Schicht ist
zumindest für TRTA=900 ◦C in ihrer Zusammensetzung in Normalenrichtung homogen,
was an den konstanten Ni-, Al- und Si-Signalhöhen im AES-Tiefenprofil belegt wird. Die
in Abb. 4.29 dargestellten TEM-Querschnittsaufnahmen zeigen eine geschlossene Schicht,
die lediglich Schichtdickeninhomogenitäten im Nanometerbereich aufweist, was auch an
der Übereinstimmung des experimentellen RBS-Spektrums mit der Simulation an der
niederenergetischen Seite des Ni-Peaks (bei ca. 1200 keV) sichtbar wird. Anhand von
TEM-Beugungsuntersuchungen (nicht dargestellt) zeigt sich, dass die NiSi2−xAlx-Schicht
A-Typ-orientiert ist.
In Abb. 4.30 sind das RBS-Spektrum sowie das AES-Tiefenprofil für TRTA=500 ◦C
mit z=0,6 dargestellt. Aus dem AES-Tiefenprofil ist erkennbar, dass neben der Al-O-
Deckschicht zwei weitere verschiedenphasige Teilschichten vorhanden sind. Dies wird in
den in Abb. 4.31 dargestellten TEM-Querschnittsaufnahmen bestätigt. Die sich zum Si-
Substrat hin befindliche Teilschicht wurde dabei analog zu Proben mit z=0,2 und z=0,35
mittels TEM-Beugung als A-Typ-orientiertes NiSi2−xAlx identifiziert, was sich bereits
durch die typischen Si{111}-Grenzflächen vermuten lässt. Die obere Teilschicht zeigt in ih-
rem Beugungsbild (siehe Abb. 4.31) Übereinstimmung mit der Phase NiAl (polykristallin),
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Abb. 4.27: Ni/Al-Koabscheidung auf Si(001) mit z=0,35: RBS-Spektrum a) für
TRTA=600 ◦C und b) für TRTA=700 ◦C
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Abb. 4.28: Ni/Al-Koabscheidung auf Si(001) mit z=0,35: a) RBS-Spektren für
TRTA=800 ◦C / 900 ◦C sowie b) AES-Tiefenprofil für TRTA=900 ◦C
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Abb. 4.29: Ni/Al-Koabscheidung auf Si(001) mit z=0,35: TEM-Querschnittsaufnahmen
für TRTA=900 ◦C
wobei sowohl AES-Tiefenprofil-Untersuchung als auch RBS-Simulation (Sim Al-O /
NiAl(Si) / NiSi2 auf Si) Si in einer Größenordnung von etwa 10 at% erwarten lassen.
Dies lässt sich durch Substitution von Al-Atomen durch Si-Atome erklären, was bereits
von R.W. Guard et al. [60] (siehe Kap. 2.3) für Volumenproben belegt wurde. Ein Vorhan-
densein weiterer Phasen wie z.B. NiSi0,5Al0,5 (siehe z=0,2 und z=0,35) konnte anhand
von TEM-Beugungsuntersuchungen nicht nachgewiesen werden. In Abb. 4.32 sind die
RBS-Spektren für TRTA=600 ◦C und 700 ◦C mit z=0,6 dargestellt. Die für TRTA=500 ◦C
prinzipiell übereinstimmende RBS-Simulation (Sim Al-O / NiAl(Si) / NiSi2 auf Si) zeigt
mit erhöhter Tempertemperatur zunehmende Abweichungen, wohingegen eine Annähe-
rung der gemessenen Rückstreuraten an die Simulation einer homogenen NiSi2−xAlx-
Schicht (Sim Al-O / NiSi1,44Al0,56 auf Si) vorhanden ist. Dies wird, analog zu z=0,2
und z=0,35 , auf eine in ihrer Dicke zunehmende NiSi2−xAlx- bzw. in ihrer Dicke ab-
nehmende NiAl(Si)-Schicht zurückzuführen sein. Dieser Trend setzt sich für die Proben
für TRTA=800 ◦C und 900 ◦C fort, deren RBS-Spektren in Abb. 4.33 dargestellt sind,
wobei erst für TRTA=900 ◦C am Ni-Peak keine signifikanten Abweichungen (bezüglich
der Plateauhöhe) mehr von der Simulation erkennbar sind. Das in Abb. 4.34 dargestell-
te AES-Tiefenprofil zeigt, dass unterhalb der Al-O-Deckschicht eine homogene Vertei-
lung der Elemente Ni, Al und Si vorliegt, so dass auf eine homogene NiSi2−xAlx-Schicht,
4.1 Ni-Si-Al-Schichten 69
Abb. 4.30: Ni/Al-Koabscheidung auf Si(001) mit z=0,6: a) RBS-Spektrum und b) AES-
Tiefenprofil für TRTA=500 ◦C
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Abb. 4.31: Ni/Al-Koabscheidung auf Si(001) mit z=0,6: a) TEM-Querschnittsaufnahmen
und b) laterale TEM-Beugungsaufnahme für TRTA=500 ◦C
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Abb. 4.32: Ni/Al-Koabscheidung auf Si(001) mit z=0,6: RBS-Spektrum a) für
TRTA=600 ◦C und b) für TRTA=700 ◦C
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Abb. 4.33: Ni/Al-Koabscheidung auf Si(001) mit z=0,6: RBS-Spektrum a) für
TRTA=800 ◦C und b) für TRTA=900 ◦C
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Abb. 4.34: Ni/Al-Koabscheidung auf Si(001) mit z=0,6: a) AES-Tiefenprofil und b)
TEM-Querschnittsaufnahmen für TRTA=900 ◦C
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welche A-Typ-Orientierung aufweist (aus TEM-Beugung, nicht dargestellt), geschlossen
werden kann. Die in Abb. 4.34 dargestellten TEM-Querschnittsaufnahmen zeigen jedoch
Schichtdickeninhomogenitäten in der Größenordnung von ca. 30 nm, die auch im RBS-
Spektrum (siehe Abb. 4.33) zu Abweichungen von der Simulation führen (z.B. ca. 880 keV
bis 890 keV am Al/Si-Peak und ca. 1200 keV bis 1240 keV am Ni-Peak). Unter Berück-
sichtigung einer linearen Schichtdickeninhomogenität in der RBS-Simulation (Sim Al-O /




4.1.5.1 Sequentielle Abscheidung Ni;Al auf Si(001) und Al;Ni auf Si(001) Wird
vor der Ni-Schicht eine Al-Schicht aufgebracht (sequentielle Abscheidung Ni;Al auf
Si(001) ), so wird bereits für eine Tempertemperatur von TRTA=500 ◦C NiSi2−xAlx vorge-
funden (für z=0,44 und z=0,62 ist die Bildung jedoch noch nicht vollständig abgeschlos-
sen). Dies bedeutet, dass durch Abscheiden einer Al-Zwischenschicht die Bildungstemper-
atur für NiSi2−xAlx von etwa 700 ◦C (z=0) auf etwa 500 ◦C bzw. darunter (z≥ 0,2) sinkt.
Jedoch ändert sich ebenso die Orientierung der Kristallite mit zunehmenden Al-Anteil z.
Während ohne Al bevorzugt A-Typ-Orientierung auftritt, wird dies mit zunehmendem
Al-Anteil vermindert bzw. unterdrückt (Verminderung des Channeling-Effekts), wobei
in stichprobenartigen Untersuchungen (XRD, TEM-Beugung) keine Vorzugsorientierun-
gen nachgewiesen werden konnten, was eine polykristalline Schichtorientierung vermuten
lässt. Dies ist ein Indiz dafür, dass die NiSi2−xAlx-Bildung nicht an der Grenzfläche zum
Si-Substrat beginnt. Eine mögliche Erklärung lässt sich unter Berücksichtigung der Er-
gebnisse bzw. Interpretationen von Katz et al. [67–71] (siehe Kap. 2.3) finden. Er stellte
fest, dass oberhalb der eutektischen Temperatur von 577 ◦C für die Al-Si-Schmelze, die
Diffusionsgeschwindigkeit von Si in dieser Schmelze wesentlich höher als die von Ni ist.
Daher ist es möglich, dass die Keimbildung von NiSi2−xAlx-Kristallen an der Grenzfläche
von Ni (bzw. Ni-Verbindungen) zur Al-Si-Lösung und nicht an der Grenzfläche zum Si-
Substrat beginnt. Dies hat zur Folge, dass die Orientierungsinformation des Si-Substrates
nicht am Ort der NiSi2−xAlx-Keimbildung vorliegt und somit willkürliche Wachstumsori-
entierungen erklärt. Da zeitgleich neben der Lösung von Si-Atomen in der Al-Schmelze
und deren Diffusion aber auch die Bildung von Ni-Al-Verbindungen (Grenzfläche Ni zu
Al) stattfinden kann, ist es möglich, dass Al in einer oder mehrerer Ni-Al-Verbindungen
gebunden wird. Es ist daher bei geringen Al-Mengen z nicht auszuschließen, dass zu-
mindest stellenweise die Al-Schicht aufgebraucht ist bevor die NiSi2−xAlx-Bildung be-
ginnt, womit als Bildungsort für die NiSi2−xAlx-Kristallite wieder die Grenzfläche zum
Si-Substrat möglich wird. Dies würde den vorhandenen Channeling-Effekt für Proben
mit z=0,2 erklären, wohingegen für größere Al-Mengen wie z.B. z=0,44 die NiSi2−xAlx-
Keimbildung ausschließlich entfernt von der Grenzfläche zum Si-Substrat stattfindet und
somit keine bevorzugte A-Typ-Orientierung auftritt. Neben der Änderung der Orientie-
rung der NiSi2−xAlx-Kristallite zeigt der Einbau einer Al-Zwischenschicht eine Verminde-
rung der Schichtdickeninhomogenität in Abhängigkeit der Al-Menge z. Dies könnte darauf
zurückzuführen sein, dass durch die Anwesenheit von Al die Grenzflächenenergien und da-
mit die richtungsabhängigen Wachstumgeschwindigkeiten verändert werden. Anstatt der
Ausbildung der ohne Al-Zusatz präferierten Si{111}-Grenzflächen erfolgt nun ein eher
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richtungsunabhängiges Kornwachstum, so dass keine signifikanten Freiräume zwischen
NiSi2−xAlx-Keimbildungsorten mehr auftreten.
Die Untersuchungen des Einflusses einer unterschiedlich dicken Al-Deckschicht (se-
quentielle Abscheidung Al;Ni auf Si(001) ) zeigen, dass im gewählten Al-Mengenbereich
zwischen z=0,27 und z=0,70 die Bildung von NiSi2−xAlx ebenfalls bereits für Tem-
pertemperaturen von TRTA=500 ◦C erfolgt. Die Schichten sind bis etwa TRTA=800 ◦C
weitestgehend geschlossen, wobei sich die Schichtdickeninhomogenität mit zunehmen-
der Tempertemperatur vergrößert. Eine erhöhte Ausgangsdicke der Al-Deckschicht (Al-
Anteil z) vermindert die Schichtdickeninhomogenität leicht. Da bereits bei Proben mit
einer Al-Deckschicht von z=0,27 lediglich für TRTA=900 ◦C nur noch ein geringfügi-
ger Channeling-Effekt in Si[001]-Richtung gemessen wurde und bei Proben mit höhe-
ren z kein Channeling-Effekt mehr auftrat, ist davon auszugehen, dass die NiSi2−xAlx-
Schicht nicht epitaktisch in A-Typ-Orientierung aufwächst. Während ohne Al bevorzugt
A-Typ-Orientierung auftritt, wird dies somit mit zunehmendem Al-Anteil vermindert
bzw. unterdrückt wobei in stichprobenartiger Messung eine NiSi2−xAlx(220) || Si(001)-
Vorzugsorientierung vorgefunden wurde. Dies lässt vermuten, dass die NiSi2−xAlx-Bildung
an der Grenzfläche zum Si-Substrat beginnt. Da bei der Grenzflächenreaktion von Ni
und Si (ohne zusätzliche Elemente) für TRTA=500 ◦C NiSi zu erwarten wäre und sich
auch die bevorzugte Orientierung der NiSi2−xAlx-Kristallite verändert, ist davon auszuge-
hen, dass Al in den Grenzflächenbereich diffundiert, bevor eine nennenswerte NiSi2−xAlx-
Bildung begonnen hat. Der Effekt der Änderung der Kristallitorientierung vom A-Typ
zur NiSi2−xAlx(220) || Si(001)-Vorzugsorientierung wurde analog dazu ebenfalls für das
Schichtsystem Ti;Co auf Si(001) festgestellt [92,93]. Hierbei wird vermutet, dass eine ge-
ringe Menge Ti durch Diffusion an Co-Korngrenzen an die Co-Si-Grenzfläche gelangt und
die energetischen Verhältnisse (Grenzflächenenergien) für die Co-Si-Reaktion verändert,
was analog hier gelten könnte. Eine verallgemeinerte Diskussion dieses Effektes wird in
Kap. 4.3 gegeben.
Die Untersuchung der gebildeten NiSi2−xAlx-Schicht mittels RBS zeigt jedoch sowohl
für die sequentielle Ni;Al- wie auch Al;Ni-Abscheidung auf Si(001), dass das Al in den
NiSi2−xAlx-Kristalliten ab einer bestimmten Tempertemperatur homogen verteilt ist, wo-
bei höhere Al-Mengen z höhere Temperaturen benötigen. Es gibt weiterhin keine Indizien
dafür, dass Al in nennenswerter Menge in das Si-Substrat diffundiert.
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4.1.5.2 Ni/Al-Koabscheidung Wird während der Ni-Deposition auf Si(001) gleichzei-
tig Al abgeschieden, so sind nach dem anschließenden Temperprozess (RTA) charakte-
ristische Veränderungen hinsichtlich der gebildeten Phasen feststellbar. Dabei zeigt sich,
dass bereits für TRTA=500 ◦C A-Typ-orientiertes NiSi2−xAlx gebildet wird, wobei dieses
stets an der Grenzfläche zum Si(001)-Substrat anzutreffen ist. Hinsichtlich der gebildeten
Menge sind jedoch große Unterschiede vorzufinden. Während für z=0,06 lediglich verein-
zelt Kristallite mit Abmessungen in der Größenordnung von 10 nm auftraten, wurde für
z=0,2 eine geschlossene NiSi2−xAlx-Schicht mit einer Dicke von ca. 50 nm nachgewiesen
(siehe Abb. 4.35). Für z=0,35 und z=0,6 zeigen sich ebenfalls geschlossene NiSi2−xAlx-
Schichten, wobei die Schichtdicken mit ca. 40 nm bzw. 25 nm etwas geringer als für z=0,2
sind. Die Ursache für die deutlich geringere Menge von NiSi2−xAlx bei einem Al-Gehalt
Abb. 4.35: TEM-Querschnittsaufnahmen für Ni/Al-Koabscheidungsproben für
TRTA=500 ◦C in Abhängigkeit von Al-Menge z: a) z=0,06 , b) z=0,2 ,
c) z=0,35 und d) z=0,6
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von z=0,06 könnte darin liegen, dass das vorhandene Al nahezu vollständig in der Al-O-
Deckschicht gebunden ist und somit die Schichtbildung in Abhängigkeit von der Temper-
temperatur etwa analog zu der einer getemperten reinen Ni-Schicht auf Si(001) abläuft
(siehe Kap. 4.1 auf S.35). Analog soll dabei bedeuten, dass die Umwandlung großer Berei-
che von NiSi in NiSi2−xAlx erst bei ca. 700 ◦C abläuft und erst für ca. 800 ◦C vollständig
abgeschlossen ist. Es ist jedoch anzumerken, dass die entstehende NiSi2−xAlx-Schicht im
Gegensatz zur NiSi2-Schicht für z=0 geschlossen ist, wobei jedoch Schichtdickeninho-
mogenitäten von ca. 80 nm nachzuweisen sind. Obwohl der Al-Anteil in der Umwand-
lungszone unterhalb der Messauflösung von AES und RBS liegt, ist dies ein Indiz dafür,
dass doch ein gewisser Al-Anteil in gelöster oder eingebauter Form vorhanden sein soll-
te. Während für TRTA=500 ◦C bei einem Al-Gehalt von z=0,06 neben den vereinzelten
NiSi2−xAlx-Kristalliten eine NiSi-Schicht vorhanden ist, ist für z=0,2 und z=0,35 die
Phase NiSi0,5Al0,5 und für z=0,6 die Phase NiAl (mit partieller Si-Substitution) oberhalb
der NiSi2−xAlx-Schicht nachzuweisen. Für TRTA=600 ◦C zeigt sich, dass die Schichtdicken
der polykristallinen Phasen NiSi0,5Al0,5 (z=0,2 und z=0,35) und NiAl(Si) (z=0,6) klei-
ner und die der NiSi2−xAlx-Schicht größer als für TRTA=500 ◦C sind, wobei dieser Trend
für höhere Tempertemperaturen bis zum vollständigen Vorhandensein von NiSi2−xAlx
fortgesetzt wird. Dies lässt vermuten, dass an der Grenzfläche der ternären polykristal-
linen Phasen NiSi0,5Al0,5 bzw. NiAl(Si) zum A-Typ-orientierten NiSi2−xAlx unter Diffu-
sion von Si aus dem Si-Substrat eine epitaktische Festphasenreaktion stattfindet. Jedoch
kann diese Umwandlung nicht der einzige Prozess zur Bildung von A-Typ-orientiertem
NiSi2−xAlx sein, da eine zeitlich vorher stattfindende vollständige Umsetzung der vorhan-
denen Ni-Atome in eine der beiden ternären Phasen aufgrund fehlender Al-Atome nicht
möglich ist. So ist selbst unter Berücksichtigung eines Homogenitätsbereiches der Phase
NiSi0,5Al0,5 (siehe Abb. 2.7 auf S.17) bei der Abscheidung mit z=0,2 ein Ni:Al-Verhältnis
von 1:0,4 notwendig, um eine vollständige Reaktion zu ermöglichen. Dies bedeutet, dass
in diesem Fall nur etwa die Hälfte der vorhandenen Ni-Atome in die NiSi0,5Al0,5-Phase
umgesetzt werden können. Ein weiteres Indiz dafür, dass die NiSi2−xAlx-Bildung nicht
nur über die Umwandlung aus NiSi0,5Al0,5 erfolgen kann, ist die in Normalenrichtung der
NiSi2−xAlx-Schicht vorhandene inhomogene Al-Verteilung für kleine Tempertemperaturen
(z.B. TRTA=500 ◦C), wobei Al nur im oberen Bereich (Nähe zur ternären polykristallinen
Phase) und nicht in der Nähe der Grenzfläche zum Si-Substrat nachweisbar ist (siehe z.B.
AES-Tiefenprofil in Abb. 4.21 auf S.58)∗. Würde die Bildung von NiSi2−xAlx nur über die
Umwandlung der ternären polykristallinen Phase (NiSi0,5Al0,5 oder NiAl(Si) ) erfolgen, wä-
∗Für hohe Tempertemperaturen (z.B. TRTA=900 ◦C) oder verlängerte Temperzeiten ist eine Homo-
genisierung der Al-Atome im NiSi2−xAlx nachweisbar, was auch anhand des 2. Hauptsatzes der Thermo-
dynamik zu erwarten ist.
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re nicht nachzuvollziehen, warum keine Al-Atome mit in die NiSi2−xAlx-Schicht eingebaut
würden, da mit dem Freiwerden der Ni-Atome auch Al-Atome zur Verfügung stehen. Es
ist daher durchaus wahrscheinlich, dass A-Typ-orientiertes NiSi2−xAlx (mit x≈ 0) bereits
für TRTA≤ 500 ◦C ohne den Reaktionsweg über NiSi0,5Al0,5 bzw. NiAl(Si) gebildet wird,
wobei die Anwesenheit von Al die Bildungstemperatur von ca. 700 ◦C (z=0) herabsenkt.
Weiterhin lässt sich feststellen, dass mit erhöhter Tempertemperatur die Al-Verteilung in
Normalenrichtung der NiSi2−xAlx-Schicht homogener wird und sich gleichzeitig die be-
vorzugte Orientierung der NiSi2−xAlx/Si-Grenzfläche von {111}- zu (001)-Ebenen ändert,
wobei die Dicke der Grenzflächeninhomogenität geringer wird (siehe z.B. für z=0,2 die
Abbn. 4.20, 4.23 und 4.25). Da für kleine Tempertemperaturen (z.B. TRTA=500 ◦C) kein
Al in der Nähe der NiSi2−xAlx/Si-Grenzfläche nachzuweisen ist, entspricht das Vorhan-
densein der Si{111}-Grenzfläche dem zu erwartenden Verhalten, da diese Grenzfläche eine
geringe freie Oberflächenenergie besitzt. Diffundiert nun Al bei höheren Temperaturen an
dieser Grenzfläche, so wird sich die Grenzflächenenergie verändern, wobei aufgrund der
beobachteten Änderung der Orientierung hin zur (001)-Grenzfläche eine Erhöhung der
freien Grenzflächenenergie zu vermuten ist. Dies könnte unter Diffusion von Ni-Atomen
zu einem „Auswachsen” der {111}-Grenzflächen führen, was gleichzeitig eine geringere
Schichtdickeninhomogenität (Grenzflächenrauhigkeit) bedeutet.
Der Effekt der vermuteten Änderung der Grenzflächenenergie der NiSi2−xAlx/Si-Grenz-
fläche bei Anwesenheit von Al-Atomen zeigt sich ebenso in den in Abb. 4.36 dargestellten
TEM-Querschnittsaufnahmen von Proben, welche bei TRTA=900 ◦C getempert worden
waren. Während ohne Al-Zugabe (für z=0) die NiSi2-Schicht nicht geschlossen ist, ist
mit Al-Zugabe eine geschlossene NiSi2−xAlx-Schicht nachzuweisen. Dies gilt selbst für
z=0,06 , obwohl Al innerhalb der Auflösungsgrenzen von AES und RBS (ca. 1 at%) nur
in der Al-O-Deckschicht nachweisbar ist. Jedoch ist eine Schichtdickeninhomogenität der
NiSi2−xAlx-Schicht in der Größenordnung von ca. 80 nm anzutreffen. Mit größer werden-
dem Al-Anteil z bis etwa z=0,3 ist eine Verringerung der Schichtdickeninhomogenität
bis auf wenige Nanometer vorzufinden. Bei weiterer Erhöhung des Al-Gehaltes z wird
nun die Schichdickeninhomogenität wieder größer und erreicht für z=0,6 eine Größen-
ordnung von ca. 30 nm. Die geringste Schichtdickeninhomogenität liegt somit bei etwa
dem Al-Gehalt z, von dem eine optimale Anpassung der Gitterkonstante von NiSi2−xAlx
an die des Si(001)-Substrates für RT nach Richter et al. (siehe Abb. 2.8) zu erwarten ist.
In Abb. 4.37 sind die gemessenen Gitterkonstanten von NiSi2−xAlx in Normalenrichtung
(Richtung Si[001]) und in einer Ebene in der Schicht für TRTA=900 ◦C dargestellt. Da-
bei ist eine Stauchung der NiSi2−xAlx-Schicht in Normalenrichtung und eine Dehnung in
der Schichtebene feststellbar, wobei sich mit zunehmenden Al-Anteil z die Stauchung in
Normalenrichtung reduziert und die Dehnung in der Schichtebene erhöht. Dieser biaxia-
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Abb. 4.36: TEM-Querschnittsaufnahmen für Ni/Al-Koabscheidungsproben für
TRTA=900 ◦C in Abhängigkeit von Al-Menge z
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Abb. 4.37: Abhängigkeit des Gitterparameters von der Al-Menge z für Ni/Al-
Koabscheidung und TRTA=900 ◦C
le Stress ist auf die unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten von Si und
NiSi2−xAlx zurückzuführen. Das epitaktische Wachstum und die Relaxation (Anpassung
an Si(001)-Substrat) erfolgt hierbei bei der Tempertemperatur, wobei der Gitterpara-
meter von NiSi2−xAlx bei Tempertemperaturen im Bereich zwischen 500 ◦C und 900 ◦C
deutlich größer als der von Si ist∗. Im anschließenden Abkühlprozess mit ca. 100 K/s wird
dieser Zustand quasi „eingefroren”, so dass eine Relaxation der Spannungen nur noch in
begrenztem Maße erfolgen kann. Da das Verhältnis der Gitterkonstanten in der Ebene
großflächig durch die vorhandenen Bindungen festgelegt ist, kann die Schicht eine Volu-
menreduktion nur durch Überkompensation, d.h. Zusammenziehen in Normalenrichtung
ausgleichen. Das gerade für Al-Gehalte im Bereich von z=0,2 bis z=0,35 die geringsten
Schichtdickeninhomogenitäten nachweisbar sind, ist daher nicht auf ein gitterangepasstes
heteroepitaktisches Wachstum von NiSi2−xAlx auf Si(001) zurückzuführen. Eine Erklä-
rung für die ab etwa z=0,35 größer werdende Schichtdickeninhomogenität könnte darin
liegen, dass durch den Einbau von Stufen in die Grenzfläche zum Si(001)-Substrat ein Teil
des biaxialen Stresses kompensiert wird. Dies könnte auch die zwischen z=0,3 und z=0,6
nahezu identische laterale Gitterkonstante in der NiSi2−xAlx-Schicht erklären, die ansons-
ten bis z=0,3 in lateraler Richtung und von z=0,06 bis z=0,6 in Normalenrichtung der
NiSi2−xAlx-Schicht mit zunehmenden Al-Anteil z ansteigt (siehe Abb. 4.37).
∗Bereits mit z=0 erreicht für ca. 400◦C die Gitterkonstante von NiSi2 den gleichen Wert wie die von
Si. Mit größer werdendem Al-Anteil z wird eine Angleichung bereits bei geringer werdender Temperatur
erreicht, so dass mit Al-Zugabe der Unterschied in der Gitterkonstante von NiSi2−xAlx zu Si bei den
verwendeten TRTA noch größer wird.
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4.2 Ni-Si-Ga-Schichten
Zur Untersuchung des Einflusses von Ga auf das Wachstum dünner Ni-Si-Ga-Schichten
wurden verschiedene Abscheideprozeduren gewählt. Dazu erfolgte zum einen die Koab-
scheidung von Ni und Ga bzw. Ni, Ga und Si auf Si(001)-Substrate bei TSubstrat=RT
und anschließender Temperung sowie zum anderen die Koabscheidung von Ni, Ga und
Si bei Si-Substrattemperaturen im Bereich von 500 ◦C bis 800 ◦C. In den Kapiteln 4.2.1,
4.2.2 und 4.2.3 werden die entstandenen Reaktionsschichten beschrieben. Die Diskussion
hinsichtlich der Schichtbildungsprozesse wird nachfolgend in Kap. 4.2.4 gegeben.
4.2.1 Ni/Ga-Koabscheidung auf Si(001)
Um den Einfluss von Ga auf das Wachstum dünner Ni-Si-Ga-Schichten zu untersuchen,
wurden Proben in Ni/Ga-Koabscheidung mit einem Ga-Gehalt von z=0,06 , z=0,12 ,
z=0,17 , z=0,22 sowie z=0,28 präpariert. Zusätzlich wurde eine Vergleichsprobe oh-
ne Ga-Beigabe (d.h. z=0) hergestellt. Die Untersuchung dieser Probe in Abhängigkeit
von TRTA zeigte zur Literatur (siehe Kap. 2.2) sowie zu der mit DC-Magnetronsputtern
hergestellten Probe (siehe Kap. 4.1) qualitativ ähnliche Ergebnisse. Während sich für
TRTA=500 ◦C und 600 ◦C eine polykristalline geschlossene NiSi-Schicht bildet, sind für
TRTA=800 ◦C und TRTA=900 ◦C hauptsächlich A-Typ-orientierte NiSi2-Inseln (Schicht
nicht geschlossen) mit bevorzugten Grenzflächen zu Si{111}-Ebenen nachweisbar. Für
TRTA=700 ◦C war ein Mix aus NiSi- und NiSi2-Inseln vorzufinden.
In Abb. 4.38 ist der RBS-Channeling Yield in Si[001]-Richtung für Proben mit unter-
schiedlichem Ga-Gehalt z für die Herstellung mittels Ni/Ga-Koabscheidung dargestellt.
Bei Proben mit z=0 zeigt sich für TRTA≤ 700 ◦C kein Channeling-Effekt, was durch die
Existenz von polykristallinem NiSi auch nicht anders zu erwarten ist. Im Bereich von
Tempertemperaturen zwischen ca. 700 ◦C und 800 ◦C findet dann die bereits in Kap. 2.2
diskutierte Bildung von hauptsächlich A-Typ orientiertem NiSi2 in Form von Inseln statt,
was am deutlich reduzierten Channeling Yield zum Ausdruck kommt, der dann für TRTA
oberhalb von 800 ◦C etwa gleich groß bei ca. 20% bleibt. Durch Koabscheidung von Ga
wird jedoch das tempertemperaturabhängige Verhalten des Channeling Yields verändert.
Bei genauer Betrachtung zeigen sich dabei abhängig vom Ga-Gehalt z zwei unterschiedli-
che Tendenzen. Für z=0,06 bis z=0,17 ist bis etwa TRTA≈ 550 ◦C kein Channeling-Effekt
nachweisbar. Für höhere Tempertemperaturen bis etwa 800 ◦C sinkt der Channeling Yield
langsam auf etwa 65% bis 85%, wobei ein höherer Ga-Anteil z zu einer Verschlechte-
rung (Zunahme, Erhöhung) des Channeling Yields führt. Für TRTA>800 ◦C steigt dann
der Channeling Yield sogar wieder an. Dementgegen zeigt sich für Proben mit z=0,22
und z=0,28 bereits für TRTA=450 ◦C ein schwacher Channeling-Effekt, welcher sich für
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Abb. 4.38: Abhängigkeit des RBS-Channeling Yields in Si[001]-Richtung von TRTA für
Ni/Ga-Koabscheidung auf Si(001)
zunehmende Tempertemperaturen unter großen Schwankungen (bis zu 50% für TRTA-
Differenzen von 50K) im Mittel verbessert und für TRTA≥ 850 ◦C Channeling Yields im
Bereich von 20% bis 40% erreicht. Ausgehend von diesen beiden prinzipiell unterschied-
lichen Verhaltensweisen, soll der Einfluss von Ga auf die Schichtbildung an Proben mit
einem Ga-Gehalt von z=0,17 und z=0,28 detaillierter erläutert werden.
In Abb. 4.39 sind das RBS-Spektrum sowie das AES-Tiefenprofil für TRTA=450 ◦C
mit z=0,17 dargestellt. Dabei zeigt sich eine prinzipielle Übereinstimmung des experi-
mentellen RBS-Spektrums mit der Simulation einer Schichtfolge Ga-Deckschicht/NiSi-
Zwischenschicht/Si-Substrat (Sim Ga / NiSi auf Si), wobei die geringen aber signifi-
kanten Abweichungen der experimentellen RBS-Rückstreuraten sowohl am Ni-, Ga- und
Si-Peak gegenüber der Simulation wahrscheinlich auf Schichtdickeninhomogenitäten zu-
rückzuführen sind. Im AES-Tiefenprofil lässt sich diese Schichtfolge ebenfalls bestäti-
gen, was aufgrund des Massenkontrastes auch in den TEM-Querschnittsaufnahmen (sie-
he Abb. 4.40) sichtbar wird. Innerhalb der Nachweisgrenzen der RBS- sowie der AES-
Tiefenprofil-Untersuchungen konnte Ga weder in der NiSi-Zwischenschicht noch im Si-
Substrat nachgewiesen werden. Für TRTA=500 ◦C zeigt sich z.B. in TEM-Querschnitts-
aufnahmen, dass die Ga-Deckschicht nicht mehr vollständig geschlossen ist (siehe
84 4 Ergebnisse und Diskussion
Abb. 4.39: Ni/Ga-Koabscheidung auf Si(001) mit z=0,17: a) RBS-Spektrum sowie b)
AES-Tiefenprofil für TRTA=450 ◦C
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Abb. 4.40: Ni/Ga-Koabscheidung auf Si(001) mit z=0,17: TEM-Querschnittsaufnahmen
für TRTA=450 ◦C
Abb. 4.41). Dies führt dazu, dass die für TRTA=450 ◦C sehr gut passende RBS-Simulation
(Sim Ga / NiSi auf Si) jetzt im Energiebereich zwischen ca. 1310 keV und 1370 keV (Ga-
Peak) zu prinzipiellen Abweichungen führt. Zusätzlich ist im Energiebereich zwischen ca.
1270 keV und 1280 keV (Ni-Peak) eine Abweichung festzustellen, da die experimentellen
Rückstreuraten kleiner sind als die, die mittels Simulation erwartet wurden (maxima-
le Peakhöhe wird nicht erreicht). Dies ist auf die beginnende Bildung von polykristal-
linen NiSi2−xGax-Kristalliten zurückzuführen, welche die in Abb. 4.41 (TEM-Beugung
lateral) dargestellten Beugungsringe erzeugen. In Abb. 4.42 sind die Spektren der RBS-
Untersuchungen für TRTA zwischen 550 ◦C und 700 ◦C dargestellt. Für TRTA=550 ◦C liegt
die Rückstreurate beim Ni-Peak (Energiebereich zwischen ca. 1270 keV und 1280 keV)
dabei niedriger als für eine NiSi-Schicht (Sim Ga / NiSi auf Si), jedoch höher als für
eine NiSi2−xGax-Schicht (Sim NiSi1,83Ga0,17 auf Si) zu erwarten wäre. Dies lässt sich
mit einer Koexistenz von NiSi- und NiSi2−xGax-Kristalliten erklären, wobei letztere zu-
mindest teilweise eine NiSi2−xGax(220) || Si(001)-Vorzugsorientierung ausbilden (XRD-
Untersuchung: [88]). Aber auch beim Ga-Peak sind deutliche Abweichungen zu beiden
Simulationen zu erkennen. Die experimentellen Rückstreuraten liegen dabei im Zwischen-
bereich beider Simulationen, so dass sich diese als Grenzfälle ansehen lassen können. Da-
bei ist die experimentelle Rückstreurate zwischen ca. 1300 keV und 1340 keV stets kleiner
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Abb. 4.41: Ni/Ga-Koabscheidung auf Si(001) mit z=0,17: a) RBS-Spektrum, b) TEM-
Querschnittsaufnahmen und c) TEM-Beugungsbild (lateral) für TRTA=500 ◦C
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Abb. 4.42: Ni/Ga-Koabscheidung auf Si(001) mit z=0,17: RBS-Spektren für a)
TRTA=550 ◦C / 600 ◦C sowie b) TRTA=650 ◦C / 700 ◦C
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bzw. zwischen ca. 1340 keV und 1370 keV stets größer als dies für die Simulation einer
homogenen NiSi1,83Ga0,17-Schicht (Sim NiSi1,83Ga0,17 auf Si) zu erwarten wäre (für „Sim
Ga / NiSi auf Si” gilt es genau umgekehrt). Daraus lässt sich ableiten, dass immer noch
ein erhöhter Ga-Anteil in der oberen Schichthälfte (Abschätzung nach Gl. 3.7) vorhan-
den ist, wobei Ga ebenfalls bereits in oberflächenfernen Bereichen der Schicht vorliegt.
Dies sollte am wahrscheinlichsten auf den Einbau in NiSi2−xGax-Kristallite zurückzu-
führen sein. Für TRTA=600 ◦C sind die experimentellen Rückstreuraten mit denen der
Simulation einer homogenen NiSi1,83Ga0,17-Schicht (Sim NiSi1,83Ga0,17 auf Si) im Energie-
bereich zwischen ca. 1250 keV und 1280 keV (Plateau des Ni-Peaks) identisch, was auf
eine wohl nahezu vollständige NiSi2−xGax-Bildung zurückzuführen ist. Im Energiebereich
des Ga-Peaks (ca. 1300 keV bis 1370 keV) sind jedoch weiterhin Abweichungen zur Si-
mulation in Form einer erhöhten Ga-Menge an der Oberfläche (höhere Rückstreuraten
für ca. 1340 keV bis 1370 keV, geringere für ca. 1300 keV bis 1340 keV) feststellbar. Die
gegenüber der Simulation leicht höheren Rückstreuraten am niederenergetischen Bereich
des Ni-Peaks zwischen ca. 1220 keV und 1240 keV sind wahrscheinlich auf eine Schicht-
dickeninhomogenität zurückführen. Für TRTA=650 ◦C sowie TRTA=700 ◦C zeigen sich
prinzipiell gleiche Abweichungen und Übereinstimmungen von der RBS-Simulation wie
bereits für TRTA=600 ◦C diskutiert. Da die Rückstreuraten zwischen ca. 1340 keV und
1370 keV (Ga-Peak) mit zunehmender Tempertemperatur geringer werden, ist von einer
Verringerung der Ga-Menge an der Oberfläche auszugehen. Dieser Trend zeigt sich auch in
den in Abb. 4.43 und Abb. 4.44 dargestellten Untersuchungsergebnissen für TRTA=750 ◦C
bzw. TRTA=800 ◦C. Es ist jedoch weiterhin eine erhöhte Ga-Menge an der Oberfläche
nachzuweisen (siehe AES-Tiefenprofil). TEM-Untersuchungen zeigen eine geschlossene
NiSi2−xGax-Schicht, deren Kristallite sowohl A-Typ-Orientierung, B-Typ-Orientierung als
auch eine NiSi2−xGax(220) || Si(001)-Vorzugsorientierung aufweisen [86], wobei letztere
am häufigsten anzutreffen ist (XRD-Untersuchung: [88]). Die laterale Ausdehnung der
Kristallite liegt in der Größenordnung von 100 nm, die Schichtdickeninhomogenität in der
Größenordnung von ca. 30 nm. In Abb. 4.45 sind die RBS-Spektren für TRTA=850 ◦C
und 900 ◦C sowie TEM-Querschnittsaufnahmen und eine REM-Aufsichtsaufnahme für
TRTA=900 ◦C dargestellt. Der Anstieg der RBS-Rückstreurate im Bereich von ca. 1180 keV
bis etwa 1250 keV gegenüber der Simulation kann dadurch erklärt werden, dass Nickel
deutlich tiefer (Abschätzung nach Gl. 3.7: ca. 110 nm) im Si-Substrat anzutreffen ist. Die
dadurch geringere Rückstreurate zwischen ca. 1250 keV und 1300 keV sowie die TEM- und
REM-Aufnahmen zeigen, dass die NiSi2−xGax-Schicht bei diesen Tempertemperaturen
aufreißt. Aus XRD-Untersuchungen für TRTA=900 ◦C ergibt sich, dass die NiSi2−xGax-
Kristallite bevorzugt in einer NiSi2−xGax(220) || Si(001)-Vorzugsorientierung vorgefunden
werden [88].
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Abb. 4.43: Ni/Ga-Koabscheidung auf Si(001) mit z=0,17: a) RBS-Spektren für
TRTA=750 ◦C / 800 ◦C sowie b) AES-Tiefenprofil für TRTA=750 ◦C
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Abb. 4.44: Ni/Ga-Koabscheidung auf Si(001) mit z=0,17: TEM-Querschnittsaufnahmen
für TRTA=750 ◦C
In Abb. 4.46 sind das RBS-Spektrum sowie TEM-Querschnittsaufnahmen für
TRTA=450 ◦C und z=0,28 dargestellt. Die für z=0,17 mit dem experimentellen RBS-
Spektrum übereinstimmende RBS-Simulation (Sim Ga / NiSi auf Si) (siehe Abb. 4.39)
zeigt hierbei für den Ga-Peak (ca. 1300 keV bis 1370 keV) prinzipielle Abweichungen.
Ebenso erreicht der Ni-Peak nicht mehr die für NiSi zu erwartende Rückstreurate (Pla-
teau), so dass wohl auch nickelärmere Phasen wie z.B. NiSi2−xGax vorhanden sind, was
sich durch die dafür typischen pyramidalen Strukturen mit Grenzflächen zu Si{111}-
Ebenen zum Si(001)-Substrat vermuten lässt. Auch der bereits oben diskutierte gerin-
ge Channeling-Effekt (siehe Abb. 4.38) kann durch Annahme von A-Typ-orientiertem
NiSi2−xGax erklärt werden. Die Rückstreuraten des Ni-Peaks sind jedoch höher, als für
eine reine NiSi2−xGax-Schicht zu erwarten wäre (Sim NiSi1,72Ga0,28 auf Si), so dass min-
destens eine Ni-reichere Phase (> 33 at% Ni) vorliegen muss. Eine ausführliche Analyse
von TEM-Beugungsaufnahmen (sowohl im Querschnitt als auch lateral) zeigt, dass ver-
schiedene Ni-Si-, Ni-Ga- sowie Ni-Ga-Si-Verbindungen vorhanden sind [86]. Während an
einigen Probenstellen neben GaNi mit der Vorzugsorientierung GaNi(001) || Si(001) so-
wohl A-Typ-orientiertes als auch polykristallines NiSi2−xGax identifiziert wurde, war an
anderen Stellen NiSi mit der Vorzugsorientierung NiSi(013) || Si(001) oder polykristallines
Ni2Ga3 nachweisbar. Aufgrund der geringen Kenntnisse über das Ni-Si-Ga-System z.B.
über Löslichkeiten bzw. Substitutionen (siehe z.B. Ni-Si-Al-System in Kap. 2.3) müssen
die genauen Phasenidentifizierungen (Kompositionen) unter Vorbehalt betrachtet wer-
den, wobei es über die Vielzahl des Vorhandenseins dieser keine Zweifel gibt. Es kann
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Abb. 4.45: Ni/Ga-Koabscheidung auf Si(001) mit z=0,17: a) RBS-Spektrum für
TRTA=850 ◦C / 900 ◦C sowie b) TEM-Querschnittsaufnahmen und c) REM-
Aufsichtsaufnahme für TRTA=900 ◦C
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Abb. 4.46: Ni/Ga-Koabscheidung auf Si(001) mit z=0,28: a) RBS-Spektrum sowie b)
TEM-Querschnittsaufnahmen für TRTA=450 ◦C
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jedoch nahezu ausgeschlossen werden, dass Ga als reines Element in derselben kristalli-
nen Konfiguration wie für Proben mit z=0,17 vorliegt, da dort beobachtete Beugungs-
reflexe für z=0,28 nicht nachweisbar waren [86]. In Abb. 4.47 sind die RBS-Spektren
für TRTA=500 ◦C sowie 550 ◦C dargestellt. Aus der prinzipiellen Übereinstimmung zwi-
schen experimentellen Rückstreuraten und der Simulation einer NiSi2−xGax-Schicht beim
Ni-Peak (ca. 1240 keV bis 1300 keV) lässt sich hierbei vermuten, dass die Schicht wohl
hauptsächlich aus dieser Phase besteht. Die Ga-Verteilung nähert sich dabei mit zuneh-
mender Tempertemperatur der Simulation einer homogenen NiSi1,72Ga0,28-Schicht an, wo-
bei charakteristische Abweichungen sichtbar bleiben, die durch eine erhöhte Ga-Menge
in der oberen Hälfte (ca. 1325 keV bis 1370 keV) und eine geringere Ga-Menge in der
unteren Hälfte der Schicht (ca. 1300 keV bis 1325 keV) gegenüber der Simulation in-
terpretiert werden können (analog zur Diskussion für z=0,17). Dieser Trend wird für
TRTA=600 ◦C fortgesetzt, wie ein Vergleich der RBS-Spektren zeigt (siehe Abbn. 4.47 und
4.48). Aus TEM-Beugungsuntersuchungen für TRTA=600 ◦C (siehe Abb. 4.48) ergibt sich,
dass NiSi2−xGax sowohl epitaktisch orientiert im A-Typ als auch in polykristalliner Form
vorhanden ist. Eine NiSi2−xGax(220) || Si(001)-Vorzugsorientierung ist nicht nachweisbar.
Abb. 4.47: Ni/Ga-Koabscheidung auf Si(001) mit z=0,28: RBS-Spektren für
TRTA=500 ◦C / 550 ◦C
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Abb. 4.48: Ni/Ga-Koabscheidung auf Si(001) mit z=0,28: a) RBS-Spektrum, b) TEM-
Querschnittsaufnahmen und c) TEM-Beugungsbild (lateral) für TRTA=600 ◦C
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Abb. 4.49: Ni/Ga-Koabscheidung auf Si(001) mit z=0,28: RBS-Spektren für
TRTA=650 ◦C / 700 ◦C
In Abb. 4.49 sind die RBS-Spektren für TRTA=650 ◦C und 700 ◦C dargestellt. Aufgrund
der prinzipiellen Übereinstimmung der Simulation (Sim NiSi1,72Ga0,28 auf Si) mit den
experimentellen RBS-Spektren beim Ni-Peak ist auch hier von einer NiSi2−xGax-Schicht
auszugehen. Während jedoch im Energiebereich von ca. 1340 keV bis 1370 keV (Ga-Peak,
obere Schichthälfte) nahezu Übereinstimmung der experimentellen Rückstreuraten mit
der Simulation feststellbar ist, ist im Energiebereich von ca. 1300 keV bis 1340 keV (unte-
re Schichthälfte) keine nennenswerte Veränderung gegenüber TRTA=600 ◦C nachzuweisen
(siehe Abb. 4.50), was bedeutet, dass die Rückstreuraten unter den zu erwartenden zu-
rückbleiben. Desweiteren lässt sich im Bereich des Si-Peaks (ca. 920 keV bis 950 keV) eine
Abweichung feststellen, da die experimentellen Rückstreuraten gegenüber den simulierten
größer sind (siehe Abb. 4.49), was ein Indiz für eine höhere Si-Konzentration ist. Dies
bedeutet, dass die in die NiSi2−xGax-Schicht eingebaute Ga-Menge x zumindest in der
unteren Schichthälfte geringer als die bei homogenem Einbau zu erwartende Ga-Menge z
ist. In den in Abb. 4.51 dargestellten RBS-Spektren für TRTA=750 ◦C und 800 ◦C zeigt
sich weiterhin die Übereinstimmung des Ni-Peaks mit der Simulation einer NiSi2−xGax-
Schicht. Dies wird durch die in Abb. 4.52 dargestellten TEM-Untersuchungen bestätigt,
wobei zwei unterschiedliche Bereiche, die sich jeweils über eine Größenordnung von Mikro-
metern ausstrecken, feststellbar sind. Während ein Bereich aus polykristallin orientierten
NiSi2−xGax-Kristalliten mit einer lateralen Ausdehnung in der Größenordnung von ca.
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Abb. 4.50: Ni/Ga-Koabscheidung auf Si(001) mit z=0,28: Vergleich der RBS-Spektren
für TRTA=600 ◦C / 650 ◦C / 700 ◦C im Energiebereich des Ga-Peaks
100 nm besteht, sind im anderen Bereich A-Typ-orientierte Kristallite vorzufinden. Die
Übereinstimmung zwischen den experimentellen RBS-Spektren und der Simulation beim
Ga-Peak ist hierbei nur noch im Bereich von ca. 1350 keV bis 1370 keV erfüllt. Im übrigen
Energiebereich des Ga-Peaks von ca. 1300 keV bis 1350 keV ist eine etwa 20% gerin-
gere Rückstreuintensität (Plateauhöhe) zu verzeichnen, wobei im Gegenzug im Bereich
des Si-Peaks die Rückstreurate im Vergleich zur Simulation leicht größer ist. Dies lässt
sich dadurch interpretieren, dass die in die NiSi2−xGax-Schicht eingebaute Ga-Menge x
deutlich kleiner als die abgeschiedene Ga-Menge z ist. Unter der Annahme einer homo-
genen Ga-Verteilung innerhalb der NiSi2−xGax-Schicht, welche aufgrund der identischen
Ga-Intensitäten im AES-Tiefenprofil im Bereich der NiSi2−xGax-Schicht (Sputterzeiten:
ca. 40 s bis 160 s) plausibel ist, ergibt sich aus der Anpassung mittels RBS-Simulation ein
mittlerer Ga-Gehalt von x=0,22. Die erhöhte Ga-Menge an der Oberfläche, welche im
AES-Tiefenprofil sichtbar ist, ist jedoch nicht mit der noch fehlenden Ga-Menge aus Ab-
scheidung und Einbau (Ga-Menge von xOF =0,28 - 0,22= 0,06) in der NiSi2−xGax-Schicht
vereinbar, welche etwa eine Größenordnung geringer sein sollte (xOF <0,008), um noch
Übereinstimmung zwischen experimentellem und simuliertem RBS-Spektrum zu gewähr-
leisten. Da eine Desorption aufgrund der zu geringen Tempertemperaturen unwahrschein-
lich ist, liegt die Hypothese nahe, dass die noch fehlende Ga-Menge in das Si-Substrat
diffundiert ist. Dementgegen zeigt sich für TRTA=850 ◦C (siehe Abb. 4.53), dass hier zwi-
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Abb. 4.51: Ni/Ga-Koabscheidung auf Si(001) mit z=0,28: a) RBS-Spektren für
TRTA=750 ◦C / 800 ◦C sowie b) AES-Tiefenprofil für TRTA=750 ◦C
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Abb. 4.52: Ni/Ga-Koabscheidung auf Si(001) mit z=0,28: TEM-Querschnittsaufnahmen
für TRTA=750 ◦C
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Abb. 4.53: Ni/Ga-Koabscheidung auf Si(001) mit z=0,28: a) RBS-Spektrum sowie b)
AES-Tiefenprofil für TRTA=850 ◦C
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schen RBS-Simulation einer homogenen NiSi1,72Ga0,28-Schicht und gemessenen Rückstreu-
raten prinzipielle Übereinstimmung besteht. Lediglich geringe Abweichungen wie z.B. im
Bereich von Rückstreuenergien zwischen ca. 1220 keV und 1250 keV sind vorzufinden, wo-
bei diese mittels Schichtdickeninhomogenitäten erklärt werden können (siehe Abb. 4.54).
Abb. 4.54: Ni/Ga-Koabscheidung auf Si(001) mit z=0,28: TEM-Querschnittsaufnahmen
für TRTA=850 ◦C
Auch im AES-Tiefenprofil zeigt sich, dass in der NiSi1,72Ga0,28-Schicht die Elemente Ga, Ni
und Si in Normalenrichtung homogen verteilt sind. Bei der Untersuchung der NiSi2−xGax-
Kristallitorientierung wurde nahezu ausschließlich A-Typ-Orientierung vorgefunden. In
Abb. 4.55 ist das RBS-Spektrum für TRTA=900 ◦C dargestellt. Es zeigt sich eine prinzi-
pielle Übereinstimmung mit der Simulation einer homogenen NiSi1,72Ga0,28-Schicht, wobei
die Abweichungen zwischen ca. 920 keV und 940 keV (mehr Si), 1240 keV und 1270 keV
(weniger Ni) sowie 1300 keV und 1330 keV (weniger Ga) wohl auf eine Erhöhung der
Schichtdickeninhomogenität zurückzuführen sind.
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Abb. 4.55: Ni/Ga-Koabscheidung auf Si(001) mit z=0,28: RBS-Spektrum für
TRTA=900 ◦C
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4.2.2 Ni/Ga/Si-Koabscheidung auf Si(001) bei TSubstrat = RT
Für die Untersuchung des Einflusses von Ga auf das Wachstum dünner Ni-Si-Ga-Schichten
bei der Koabscheidung von Ni, Si und Ga auf Si(001)-Substrate mit TSubstrat=RT wurden
Proben mit den Ga-Mengen z=0,06 , z=0,12 , z=0,17 , z=0,22 und z=0,28 präpariert.
Zusätzlich wurde ebenfalls eine Vergleichsprobe ohne Ga, d.h. mit z=0 hergestellt.
In Abb. 4.56 sind die RBS-Spektren für TRTA=500 ◦C sowie TRTA=900 ◦C für Proben
mit z=0 dargestellt. Dabei zeigt sich unabhängig von der Tempertemperatur eine prin-
zipielle Übereinstimmung mit einer NiSi2-Schicht (gilt ebenso für TRTA im Bereich von
600 ◦C bis 800 ◦C), welche lediglich eine Schichtdickeninhomogenität von wenigen Nano-
metern aufweisen kann. Dies ist in Übereinstimmung mit den in Abb. 4.56 dargestellten
TEM-Querschnittsaufnahmen für TRTA=750 ◦C. Die NiSi2-Schicht ist geschlossen, wobei
an der Grenzfläche zum Silicium in unregelmäßigen Abständen wenige nanometerhohe
NiSi2-Pyramidenstümpfe auftreten, welche Grenzflächen zu Si{111}-Ebenen aufweisen.
Aus XRD-Untersuchungen [88, 94] ergibt sich, dass eine bevorzugte A-Typ-Orientierung
der NiSi2-Kristallite vorzufinden ist.
In Abb. 4.57 sind die RBS-Channeling Yields in Abhängigkeit von der Tempertem-
peratur für unterschiedliche Ga-Anteile z dargestellt. Dabei verbessert sich der Channe-
ling Yield im Mittel mit zunehmender Tempertemperatur. Es sind jedoch bei genauer
Betrachtung zwei verschiedene Tendenzen sichtbar. Für Ga-Anteile z≤ 0,12 verhält sich
der Channeling Yield ähnlich wie für z=0 (ohne Ga). Dies bedeutet, dass bereits für
TRTA=500 ◦C ein geringer Channeling-Effekt beobachtet wird, welcher mit zunehmen-
der Tempertemperatur in einen Bereich von χmin ∼ 20% sinkt (für TRTA=900 ◦C). Da-
gegen zeigt sich für z≥ 0,17 ein prinzipiell anderes Verhalten. Für TRTA≤ 600 ◦C wird
dabei kein Channeling-Effekt beobachtet. Für Proben, welche mit TRTA≥ 700 ◦C behan-
delt wurden, sinkt der Channeling Yield mit zunehmender Tempertemperatur, wobei eine
zunehmende Ga-Menge z zu einer Verschlechterung des Channeling Yields führt. Für
XRD-Untersuchungen an Proben mit z=0,28 und einer Tempertemperatur oberhalb von
700 ◦C wird hierbei eine NiSi2−xGax(220) || Si(001)-Vorzugsorientierung vorgefunden [94].
Ausgehend von diesen Erkenntnissen, soll der Einfluss von Ga auf die Schichtbildung
bei den Proben mit einem Ga-Anteil von z=0,12 sowie z=0,28 detaillierter betrachtet
werden.
In Abb. 4.58 sind die RBS-Spektren für TRTA=500 ◦C / 900 ◦C für Proben mit einer
Ga-Menge z=0,12 dargestellt. Dabei zeigt sich vor allem beim Ni-Peak (ca. 1240 keV bis
1300 keV) eine Übereinstimmung mit der Simulation einer glatten NiSi1,88Ga0,12-Schicht,
welche durch stichprobenartige TEM-Querschnittsuntersuchungen für z.B. TRTA=750 ◦C
(siehe Abb. 4.59) bestätigt werden können. Im Bereich des Ga-Peaks (ca. 1300 keV bis
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Abb. 4.56: Ni/Ga/Si-Koabscheidung auf Si(001) mit z=0 bei TSubstrat=RT: a) RBS-
Spektren für TRTA=500 ◦C / 900 ◦C sowie b) TEM-Querschnittsaufnahmen
für TRTA=750 ◦C
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Abb. 4.57: Abhängigkeit des RBS-Channeling Yields in Si[001]-Richtung von TRTA für
Ni/Ga/Si-Koabscheidung auf Si(001) bei TSubstrat=RT
Abb. 4.58: Ni/Ga/Si-Koabscheidung auf Si(001) mit z=0,12 bei TSubstrat=RT: RBS-
Spektren für TRTA=500 ◦C / 900 ◦C
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Abb. 4.59: Ni/Ga/Si-Koabscheidung auf Si(001) mit z=0,12 bei TSubstrat=RT: a) AES-
Tiefenprofil und b) TEM-Querschnittsaufnahmen für TRTA=750 ◦C
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1360 keV) sind geringe Abweichungen zur Simulation erkennbar, wobei die Ga-Rück-
streurate kleiner als erwartet ist. Die Ga-Atome selbst scheinen jedoch weitestgehend
homogen in die Schicht eingebaut worden zu sein, da das Ga-Intensitätssignal im AES-
Tiefenprofil (siehe Abb. 4.59) innerhalb der NiSi2−xGax-Schicht nahezu konstant ist. Die
vorhandene Ga-Menge in der NiSi2−xGax-Schicht scheint somit geringer zu sein als von
der Abscheidung her (Ga-Menge z) möglich wäre.
In Abb. 4.60 sind die RBS-Spektren für TRTA=500 ◦C / 700 ◦C / 800 ◦C / 900 ◦C sowie
TEM-Querschnittsaufnahmen für TRTA=750 ◦C für Proben mit z=0,28 dargestellt. Da-
bei zeigt sich mit zunehmender Tempertemperatur, dass die Schichtdickeninhomogenität
der NiSi2−xGax-Schicht zunimmt und ab etwa TRTA=800 ◦C die Schicht wohl nicht mehr
geschlossen ist, da die Rückstreurate beim Ni-Peak nicht mehr die mittels Simulation zu
erwartende Größe (Plateauhöhe) erreicht, wobei jedoch weiterhin NiSi2−xGax als alleini-
ge Ni-haltige Phase vorhanden ist. Die Zunahme der Schichtdickeninhomogenität wird
auch in den in Abb. 4.60 dargestellten TEM-Querschnittsaufnahmen für TRTA=750 ◦C
sichtbar. Desweiteren zeigt sich auch für Proben mit z=0,28, dass das vorhandene Ga
wahrscheinlich nicht vollständig in die NiSi2−xGax-Schicht eingebaut wird, da die zu er-
wartende Rückstreurate beim Ga-Peak (ca. 1300 keV bis 1350 keV) für z.B. TRTA=500 ◦C,
wo die Schichtdickeninhomogenität vernachlässigt werden kann, nicht erreicht wird. Ana-
log zu den Ergebnissen der Ni/Ga-Koabscheidung kann vermutet werden, dass ein Teil
der abgeschiedenen Ga-Atome in das Si-Substrat diffundiert ist.
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Abb. 4.60: Ni/Ga/Si-Koabscheidung auf Si(001) mit z=0,28 bei TSubstrat=RT: a) RBS-
Spektren für TRTA=500 ◦C / 700 ◦C / 800 ◦C / 900 ◦C sowie b) TEM-
Querschnittsaufnahmen für TRTA=750 ◦C
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4.2.3 Ni/Ga/Si-Koabscheidung auf Si(001) bei TSubstrat = 500 .. 800 ◦C
Für die Untersuchung des Einflusses von Ga auf das Wachstum dünner Ni-Si-Ga-Schichten
bei der Koabscheidung von Ni, Si und Ga auf Si(001)-Substrate bei TSubstrat im Bereich
von 500 ◦C bis 800 ◦C wurden Proben mit den Ga-Mengen z=0,06 , z=0,12 , z=0,17
und z=0,22 präpariert. Zusätzlich wurde ebenfalls eine Vergleichsprobe ohne Ga, d.h.
mit z=0 hergestellt.
In Abb. 4.61 sind die RBS-Spektren für Proben mit z=0 (Ni/Si-Koabscheidung) bei
TSubstrat zwischen 500 ◦C und 800 ◦C sowie TEM-Querschnittsaufnahmen und eine REM-
Aufsichtsaufnahme für TSubstrat=600 ◦C dargestellt. Dabei zeigt sich, dass Ni mit zu-
nehmender Substrattemperatur bei der Abscheidung tief (Abschätzungen nach Gl. 3.7:
für TSubstrat=600 ◦C: ca. 150 nm, für TSubstrat=700 ◦C: ca. 300 nm, für TSubstrat=800 ◦C:
ca. 400 nm) in das Si-Substrat eindringt. In der TEM-Querschnittsaufnahme zeigen sich
dabei bevorzugt pyramidale Strukturen (mit rechteckigen oder quadratigen Grundflächen,
siehe auch REM-Aufsichtsaufnahme), welche hauptsächlich aus A-Typ-NiSi2 (aus XRD
und TEM-Beugung, nicht dargestellt) bestehen und bevorzugt Si{111}-Grenzflächen aus-
bilden.
In Abb. 4.62 sind die RBS-Spektren für TSubstrat zwischen 500 ◦C und 800 ◦C sowie
TEM-Querschnittsaufnahmen und eine REM-Aufsichtsaufnahme für TSubstrat=600 ◦C für
z=0,12 dargestellt. Ein Vergleich der RBS-Spektren mit denen für Proben mit z=0
(siehe Abb. 4.61) zeigt keine prinzipiellen Unterschiede, was auch bei Betrachtung der
vergleichbaren REM- sowie TEM-Aufnahmen deutlich wird. Lediglich bei XRD- sowie
RBS-Channeling-Untersuchungen (nicht dargestellt) konnte ein signifikanter Unterschied
hinsichtlich der Orientierung der Kristallite festgestellt werden. So zeigte sich, dass bei Ab-
scheidungen oberhalb von TSubstrat=700 ◦C neben A-Typ-orientiertem NiSi2−xGax auch
eine NiSi2−xGax(220) || Si(001)-Vorzugsorientierung vorhanden ist.
Für andere Ga-Mengen wie z.B. z=0,06 , z=0,17 und z=0,22 zeigen sich im Vergleich
qualitativ ähnliche Ergebnisse. So sind in den in Abb. 4.63 dargestellten RBS-Spektren
für Proben mit TSubstrat=600 ◦C sowie TSubstrat=800 ◦C, bis auf eine leichte Reduzierung
der Schichtdickenrauhigkeit mit zunehmendem Ga-Gehalt z für TSubstrat=600 ◦C, keine
prinzipiellen Unterschiede erkennbar, so dass auf eine explizite Darstellung der Ergebnisse
verzichtet wird.
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Abb. 4.61: Ni/Ga/Si-Koabscheidung auf Si(001) mit z=0: a) RBS-Spektren für
TSubstrat=500 ◦C bis 800 ◦C, b) TEM-Querschnittsaufnahmen und c) REM-
Aufsichtsaufnahme für TSubstrat=600 ◦C
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Abb. 4.62: Ni/Ga/Si-Koabscheidung auf Si(001) mit z=0,12: a) RBS-Spektren für
TSubstrat=500 ◦C bis 800 ◦C, b) TEM-Querschnittsaufnahmen und c) REM-
Aufsichtsaufnahme für TSubstrat=600 ◦C
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Abb. 4.63: Ni/Ga/Si-Koabscheidung auf Si(001): RBS-Spektren a) für TSubstrat=600 ◦C
und b) für TSubstrat=800 ◦C in Abhängigkeit der Ga-Menge z
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4.2.4 Diskussion
4.2.4.1 Ni/Ga-Koabscheidung auf Si(001) Für die mittels Ni/Ga-Koabscheidung her-
gestellten Proben zeigte sich, dass die Bildungstemperatur von NiSi2−xGax von etwa
700 ◦C für z=0 auf etwa 500 ◦C für z=0,17 beziehungsweise 450 ◦C oder darunter für
z=0,28 abgesenkt wird, wobei ab Tempertemperaturen oberhalb von ca. 600 ◦C
NiSi2−xGax die einzig nachweisbare Ni-haltige Phase ist. Zusätzlich ist festzustellen, dass
sich die Form der Kristallite unter dem Einfluss von Ga verändert. Während ohne Ga-
Zugabe bevorzugt Kristallite mit Grenzflächen zu Si{111}-Ebenen ausgebildet werden
(siehe Abb. 4.1), sind unter dem Einfluss von Ga-Atomen auch andere Kristallitformen
bzw. Grenzflächenorientierungen vorzufinden (siehe z.B. Abbn. 4.44 und 4.48). Neben der
Veränderung der Form der NiSi2−xGax-Kristallite wird auch eine Änderung der bevor-
zugten Kristallitorientierung bezüglich des Si(001)-Substrates festgestellt. Für einen Ga-
Gehalt von z=0,17 zeigte sich vorwiegend eine NiSi2−xGax(220) || Si(001)-Vororientierung
(ab ca. TRTA=550 ◦C), wobei auch A-Typ-orientiertes (ab ca. TRTA=600 ◦C) und poly-
kristallines NiSi2−xGax (TRTA=500 ◦C) nachgewiesen werden konnte. Dementgegen war
für einen Ga-Gehalt von z=0,28 bevorzugt A-Typ-Orientierung anzutreffen. Während
ebenso noch polykristalline Schichtbereiche vorzufinden waren (vorzugsweise für gerin-
ge TRTA), war eine NiSi2−xGax(220) || Si(001)-Vorzugsorientierung unabhängig von der
Tempertemperatur TRTA nicht nachzuweisen.
Es zeigen sich jedoch in Abhängigkeit der Ga-Menge z auch charakteristische Unter-
schiede hinsichtlich vorhandener Phasen. Für Tempertemperaturen unterhalb der Bil-
dungstemperatur von NiSi2−xGax und z=0,17 scheint dabei Ga hauptsächlich in elemen-
tarer Form vorhanden zu sein, wohingegen für z=0,28 Ga ausschließlich in chemisch ge-
bundener Form nachgewiesen werden konnte. Es ist jedoch noch nicht verstanden, warum
die Bildung Ga-haltiger Phasen wohl eine gewisse Mindestmenge oder -konzentration von
Ga erfordert, wobei dies signifikanten Einfluss auf die ablaufende Phasenbildung hat. Wäh-
rend für z=0,17 und TRTA bis ca. 600 ◦C analog zum Schichtbildungsvorgang ohne Ga
(d.h. z=0) lediglich NiSi als weitere Phase zum sich bildenden NiSi2−xGax nachgewiesen
werden konnte, zeigten sich für z=0,28 für Tempertemperaturen bis ca. 550 ◦C neben NiSi
verschiedene Ni-Ga-Verbindungen. Auffällig sind die bereits oben angesprochenen dar-
aus resultierenden Unterschiede hinsichtlich der Orientierung der NiSi2−xGax-Kristallite.
Die Bildung polykristalliner NiSi2−xGax-Kristallitbereiche (sowohl für z=0,17 als auch
für z=0,28) lässt sich am einfachsten dadurch erklären, dass der Ort der Keimbildung
nicht an der Grenzfläche zum Si-Substrat liegt, wodurch die Orientierungsinformation
des Si(001)-Substrates keinen ordnenden Einfluss auf die Orientierung der NiSi2−xGax-
Kristallite ausüben kann. Da die Bildungstemperatur von NiSi2−xGax gegenüber der von
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NiSi2 durch die Anwesenheit von Ga reduziert wird und wie sich zeigt, nach dem Tempern
bevorzugt, wenn nicht sogar hauptsächlich, in den oberflächennahen Bereichen vorliegt,
ist ein Bildungsort z.B. an der Grenzfläche Ga zu polykristallinem NiSi (Schichtschema
für z=0,17, TRTA=450 ◦C) nicht unwahrscheinlich, was das nachgewiesene polykristalline
NiSi2−xGax für TRTA=500◦C mit z=0,17 erklärt. Da aber auch orientiertes NiSi2−xGax-
Wachstum auftritt, sind Keimbildungsprozesse an der Grenzfläche zum Si-Substrat eben-
falls nicht auszuschließen. Da aufgrund der Vermutung, dass Ga teilsweise in das Si-
Substrat diffundiert (siehe Kap. 4.2.1), auch das Vorhandensein von Ga an der Grenzflä-
che zum Si-Substrat nahe liegt, ist auch hier eine Keimbildung bei reduzierter Temper-
temperatur möglich. Während für z=0,17 eine bevorzugte NiSi2−xGax(220) || Si(001)-
Vorzugsorientierung vorgefunden wird (ab ca. TRTA=600 ◦C sind auch A-Typ-orientierte
NiSi2−xGax-Kristallite vorhanden), ist für z=0,28 eine präferierte A-Typ-Orientierung
und keine NiSi2−xGax(220) || Si(001)-Vorzugsorientierung nachweisbar. Eine mögliche Er-
klärung hierfür wird in Kap. 4.3 diskutiert. Ungeklärt ist die Frage, warum der Channeling
Yield für Ga-Gehalte von z=0,22 und z=0,28 derart großen Schwankungen in Abhän-
gigkeit von TRTA unterworfen ist (siehe Abb. 4.38). Da die Phase NiSi2−xGax für z=0,28
nur in polykristalliner bzw. in A-Typ-Orientierung vorgefunden wurde, kann davon ausge-
gangen werden, dass der Channeling Yield ein Maß für die Menge an A-Typ-orientierten
NiSi2−xGax-Kristalliten ist, da polykristalline NiSi2−xGax-Bereiche keinen Channeling-
Effekt bewirken∗. Dies lässt die Vermutung zu, dass abhängig von TRTA der Bildungs-
ort von NiSi2−xGax-Kristalliten manchmal häufiger an der Grenzfläche zum Si-Substrat
(bevorzugt A-Typ-Orientierung) und manchmal wohl eher entfernt davon liegt, was auf
verschiedenen Bildungsmechanismen bzw. -wegen beruhen könnte. Ein Indiz für diese Hy-
pothese ist, dass für TRTA=450 ◦C eine Reihe verschiedener Phasen gefunden wurde, die
wohl alle bei diesen Bedingungen stabil zu sein scheinen. Je nachdem über welche Zwi-
schenphasen bzw. welchen Reaktionsweg NiSi2−xGax nun lokal bevorzugt gebildet wird,
könnte auch die bevorzugte Orientierung (A-Typ oder polykristallin) resultieren. Dies
könnte ebenso die Ursache für die vermutete unterschiedlich starke Diffusion von Ga ins
Si-Substrat sein, da nur unter Betrachtung des Diffusionsgesetzes nicht erklärt werden
kann, warum z.B. für TRTA=850 ◦C die Diffusion ins Si(001)-Substrat signifikant gerin-
ger sein soll als für TRTA=750 ◦C.
∗Ebenso kann ein Channeling-Effekt für eine NiSi2−xGax(220) || Si(001)-Vorzugsorientierung nahezu
ausgeschlossen werden, da z.B. für TRTA=550 ◦C und einer Ga-Menge z=0,17 zwar besagte Vorzugsori-
entierung nachgewiesen wurde, ein Channeling-Effekt jedoch nicht vorhanden war.
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4.2.4.2 Ni/Ga/Si-Koabscheidung bei TSubstrat = RT Für die mittels Ni/Ga/Si-Koab-
scheidung bei TSubstrat=RT hergestellten Proben zeigt sich, dass unabhängig vom Ga-
Gehalt z (z=0 .. 0,28) im Bereich von Tempertemperaturen TRTA zwischen 500 ◦C und
900 ◦C NiSi2−xGax als einzige Phase vorhanden ist. Jedoch ergeben sich in Abhängigkeit
vom Ga-Gehalt z bei der Abscheidung unterschiedliche Resultate bezüglich Morpholo-
gie und Orientierung der getemperten Schichten. Für einen Ga-Anteil von z=0,12 ist
dabei kein signifikanter Unterschied zur Abscheidung ohne Ga-Zugabe (z=0) nachweis-
bar. Unabhängig von der Tempertemperatur wird eine geschlossene NiSi2−xGax-Schicht
vorgefunden, welche eine Schichtdickeninhomogenität von höchstens einigen wenigen Na-
nometern aufweisen kann (Abschätzung über Gl. 3.7). Lokal treten jedoch vereinzelte
pyramidenstumpfförmige Einbuchtungen der NiSi2−xGax-Schicht in das Si(001)-Substrat
mit einer Tiefe in der Größenordnung von ca. 10 nm auf. Als bevorzugte Orientierung der
NiSi2−xGax-Kristallite wird dabei der A-Typ vorgefunden. Dementgegen zeigt sich für
einen Ga-Anteil von z=0,28, dass für TRTA=500 ◦C und 600 ◦C keine bevorzugte A-Typ-
Orientierung mehr auftritt. Für Tempertemperaturen von 700 ◦C und größer ist diese dann
nachweisbar, wobei jedoch ebenfalls eine NiSi2−xGax(220) || Si(001)-Vorzugsorientierung
vorzufinden ist. Damit einhergehend wächst mit erhöhter Tempertemperatur die Schicht-
dickeninhomogenität an, wobei in einem Tempertemperaturbereich ab ca. 800 ◦C die
NiSi2−xGax-Schichten nicht mehr geschlossen sind. Es kann allgemein festgestellt wer-
den, dass sich ab einer gewissen Ga-Menge z, welche anhand der Ergebnisse der RBS-
Channeling-Yield-Untersuchungen bei ca. z=0,17 zu vermuten ist (siehe Abb. 4.57), ne-
ben der bevorzugten A-Typ-Orientierung der NiSi2−xGax-Kristallite, eine
NiSi2−xGax(220) || Si(001)-Vorzugsorientierung ausbildet, wobei die detaillierten Wachs-
tumsprozesse im Rahmen dieser Arbeit nicht untersucht wurden. Eine mögliche Erklärung
für die Änderung der Kristallitorientierung der NiSi2−xGax-Kristallite wird in Kap. 4.3
gegeben.
4.2 Ni-Si-Ga-Schichten 115
4.2.4.3 Ni/Ga/Si-Koabscheidung bei TSubstrat = 500 .. 800 ◦C Für die mittels
Ni/Ga/Si-Koabscheidung bei TSubstrat=500 ◦C .. 800 ◦C hergestellten Proben zeigt sich,
dass unabhängig vom Ga-Gehalt z (z=0 .. 0,22) als alleinige Phase NiSi2−xGax nachzu-
weisen ist. Während die NiSi2−xGax-Schichten für TSubstrat=500 ◦C noch geschlossen sind,
sind für TSubstrat=600 ◦C und größer keine geschlossenen Schichten mehr vorhanden. Hin-
sichtlich der Morphologie der „NiSi2−xGax-Schichten” für eine bestimmte Substrattempe-
ratur bei der Abscheidung sind dabei keine Abhängigkeiten von der Ga-Menge z feststell-
bar. Dies bedeutet, dass die Tiefe und die Menge der vorgefundenen NiSi2−xGax-Kristallite
unabhängig von Ga-Gehalt z ist. Hingegen konnte für TSubstrat=700 ◦C und 800 ◦C und
einem Ga-Anteil z von 0,12 und größer ein Einfluss auf die Orientierung der NiSi2−xGax-
Kristallite festgestellt werden. Während unterhalb dieser Grenze ausschließlich eine bevor-
zugte A-Typ-Orientierung nachgewiesen wurde, wurde oberhalb dieser Grenze neben dem
immer noch bevorzugten A-Typ auch eine NiSi2−xGax(220) || Si(001)-Vorzugsorientierung
vorgefunden. Eine mögliche Erklärung hierfür wird in Kap. 4.3 diskutiert.
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4.3 Verallgemeinerte Diskussion des Einflusses von Al bzw. Ga
auf die Bildung von NiSi2−xAlx bzw. NiSi2−xGax
Bei der Betrachtung der im Kap. 4.1.5 sowie Kap. 4.2.4 diskutierten Ergebnisse für die
untersuchten Ni-Si-Al- bzw. Ni-Si-Ga-Schichten zeigen sich in Bezug auf die Schichtbil-
dungsprozesse Gemeinsamkeiten, welche nachfolgend erörtert werden sollen.
Wird Ni auf Si bei TSubstrat=RT abgeschieden, so zeigt sich erst für Tempertemperatu-
ren von ca. 700 ◦C, dass NiSi2 gebildet wird. Unter Hinzugabe von Al kann die Bildungs-
temperatur des dann „modifizierten Nickeldisilicids” NiSi2−xAlx auf ca. 500 ◦C abgesenkt
werden. Dabei zeigt sich im Rahmen dieser Arbeit, dass dieser Effekt sowohl in sequenti-
eller Abscheidung als Al-Zwischenschicht (Ni;Al auf Si(001) ) als auch als Al-Deckschicht
(Al;Ni auf Si(001) ) sowie in Ni/Al-Koabscheidung nachzuweisen ist. Dies lässt sich eben-
so für die Zugabe von Ga bei der Ni/Ga-Koabscheidung zeigen. Während für z=0,17
die Bildungstemperatur auf 500 ◦C herabgesenkt wird, ist diese für z=0,28 auf 450 ◦C
oder kleiner reduziert∗. Bei Vergleichsexperimenten in denen Ni und Si im Atomver-
hältnis 1:0,17 bzw. 1:0,28 koabgeschieden wurden (bei TSubstrat=RT mit anschließender
Temperung (RTA) ), zeigte sich, dass bei diesen die NiSi2-Bildung analog zur reinen Ni-
Deposition bei ca. 700 ◦C einsetzt. Die Erniedrigung der Bildungstemperatur kann somit
auf die Anwesenheit von Al- bzw. Ga-Atomen zurückgeführt werden.
Ein weiterer Effekt, der bei der Hinzugabe von Al- bzw Ga-Atomen auftritt, ist ei-
ne Änderung der bevorzugten Kristallitorientierung der NiSi2−xAlx- bzw. NiSi2−xGax-
Kristallite bezüglich des Si(001)-Substrates. Bei den untersuchten Referenzproben oh-
ne Al- bzw. Ga-Zugabe findet die Keimbildung der NiSi2-Kristallite an der Grenzflä-
che zum Si(001)-Substrat statt und es wird dabei bevorzugt A-Typ-orientiertes NiSi2
gebildet (siehe Referenzabscheidungen in den Kapn. 4.1.1, 4.2.1, 4.2.2 und 4.2.3). Für
Proben mit einem von Null verschiedenen Al- bzw. Ga-Gehalt wird jedoch unter ge-
wissen Bedingungen eine NiSi2−xAlx(220) || Si(001)- bzw. NiSi2−xGax(220) || Si(001)-
Vorzugsorientierung nachgewiesen, wobei dies nachfolgend für die einzelnen Abscheide-
prozeduren detaillierter betrachtet werden soll. Für die in Kap. 4.1.5.1 diskutierte se-
quentielle Abscheidung Ni;Al auf Si(001) wurde ab einer Mindestmenge z ausschließ-
lich polykristallines NiSi2−xAlx-Wachstum festgestellt, was seine Ursache in dem vermu-
teten Keimbildungsort entfernt von der Grenzfläche zum Si-Substrat hat. Bei der se-
quentiellen Abscheidung Al;Ni auf Si(001) zeigt sich hingegen in stichprobenartiger Mes-
∗Ein Nachweis für die Reduzierung der Bildungstemperatur für die Ni/Ga/Si-Koabscheidung bei
TSubstrat= RT und 500◦C bis 800◦C war im Rahmen dieser Untersuchungen nicht möglich, da bereits
für die kleinste gewählte Temper- (Ni/Ga/Si-Koabscheidung bei TSubstrat= RT: TRTA= 500◦C) bzw.
Substrattemperatur (Ni/Ga/Si-Koabscheidung bei TSubstrat= 500◦C bis 800◦C: TSubstrat= 500◦C) mit
z=0, d.h. ohne Ga-Zugabe, bereits NiSi2 nachgewiesen werden konnte.
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sung, dass eine NiSi2−xAlx(220) || Si(001)-Vorzugsorientierung vorgefunden wird (siehe
Kap. 4.1.3). Eine mögliche Erklärung wird in Kap. 4.1.5.1 dahingehend gegeben, dass
an der Grenzfläche zum Si-Substrat der gewöhnlich in der Literatur beschriebene Reak-
tionsablauf (erst Ni2Si, dann NiSi) bei den üblichen Tempertemperaturen abläuft (sie-
he Kap. 2.2) und zwar bis zu dem Zeitpunkt, wo Al bis zur Grenzfläche zum Si(001)-
Substrat diffundiert ist. Unter Annahme der Reduzierung der Bildungstemperatur (s.o.)
von NiSi2−xAlx wächst dieses dann in NiSi2−xAlx(220) || Si(001)-Vorzugsorientierung auf.
Dies steht jedoch anscheinend im Widerspruch zu der beobachteten A-Typ-Orientierung
der NiSi2−xAlx-Kristallite bei der Ni/Al-Koabscheidung, da die Keimbildung wohl an
der Grenzfläche zum Si-Substrat (sonst wäre es polykristallin) und bei verminderter
Bildungstemperatur (bereits für TRTA=500 ◦C durch Einfluss von Al-Atomen) auftritt.
Eine mögliche Erklärung hierfür besteht darin, dass für die Reduzierung der Bildungs-
temperatur und für die Änderung der bevorzugten Kristallorientierung unterschiedlich
große Al-Konzentrationen an der Grenzfläche erforderlich sind. Die Bildungstemperatur
scheint dabei bereits für Al-Konzentrationen von unter einem Atomprozent auf höchs-
tens 500 ◦C reduziert zu werden, da bereits bei dieser Tempertemperatur und einem Al-
Gehalt von z=0,06 A-Typ-orientierte NiSi2−xAlx-Kristallite vorgefunden wurden (sie-
he TEM-Querschnittsaufnahme in Abb. 4.17 auf S.54), wobei mittels AES-Tiefenprofil-
Untersuchungen (siehe Abb. 4.16 auf S.53) kein Al-Nachweis an der Grenzfläche zum
Si-Substrat möglich war. Dies zeigt sich ebenso im AES-Tiefenprofil einer Ni/Al-koab-
geschiedenen Probe mit z=0,2 für eine Tempertemperatur von 500 ◦C (siehe Abb. 4.21
auf S.58), da auch hier sowohl in der Phase NiSi2−xAlx (substratnaher Bereich) als auch
an der Grenzfläche von NiSi2−xAlx zum Si-Substrat die Al-Konzentration unter der Nach-
weisgrenze liegt. Die für die Änderung der bevorzugten Kristallorientierung notwendi-
ge Al-Menge scheint somit größer zu sein, was für den Einfluss von Ga-Atomen analog
gelten könnte. Für die Ni/Ga-Koabscheidung zeigt sich jedoch neben einem
polykristallinen NiSi2−xGax-Anteil (für z=0,17 und z=0,28), der wohl durch Keimbil-
dungsprozesse fernab der Si(001)-Grenzfläche erfolgt, dass für z=0,17 bevorzugt eine
NiSi2−xGax(220) || Si(001)-Vorzugsorientierung (ab TRTA=600 ◦C auch A-Typ orientierte
Kristallite) vorgefunden wird. Dementgegen ist für z=0,28 bevorzugt A-Typ-orientiertes
NiSi2−xGax-Wachstum und keine NiSi2−xGax(220) || Si(001)-Vorzugsorientierung nach-
weisbar, was aufgrund der eigentlich größeren Ga-Menge anscheinend im Widerspruch zur
obigen Behauptung steht. Eine mögliche Erklärung kann jedoch in der Art und Weise, wie
das Ga vorliegt, gefunden werden. Während für Tempertemperaturen unterhalb der voll-
ständigen NiSi2−xGax-Bildung für z=0,17 vermutlich elementares Ga vorhanden ist, ist
dieses für z=0,28 nicht nachweisbar, d.h. das vorhandene Ga ist in Ni-Ga- (bzw. Ni-Si-Ga-
)Verbindungen gebunden. Die effektive freie Ga-Menge (in elementarer Form) ist somit für
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z=0,28 geringer als für z=0,17, wobei die Ursachen dieses Verhaltens im Rahmen dieser
Arbeit nicht geklärt werden konnten. Dass eine Erhöhung der Ga-Menge das Wachstum
der NiSi2−xGax-Kristallite in Form einer NiSi2−xGax(220) || Si(001)-Vorzugsorientierung
bevorzugt, zeigt sich jedoch sowohl bei der Ni/Ga/Si-Koabscheidung bei TSubstrat=RT
(siehe Kap. 4.2.2) als auch bei der Ni/Ga/Si-Koabscheidung bei TSubstrat=500 .. 800 ◦C
(siehe Kap. 4.2.3), da hier bei höheren Ga-Mengen z neben A-Typ-orientierten NiSi2−xGax-
Kristalliten auch eine NiSi2−xGax(220) || Si(001)-Vorzugsorientierung nachgewiesen wer-
den konnte. Dies lässt sich zusammenfassend in der These formulieren, dass bevorzugt
eine NiSi2−xAlx(220) || Si(001)- bzw. NiSi2−xGax(220) || Si(001)-Vorzugsorientierung ge-
bildet werden, wenn bei der Keimbildung von NiSi2−xAlx- bzw. NiSi2−xGax-Kristalliten
an der Grenzfläche zu Si(001) Al bzw. Ga in ausreichender Menge in elementarer Form
vorhanden ist. Dieser vom Orientierungsverhalten her analoge Effekt wurde z.B. eben-
falls bei der Bildung von CoSi2 unter Anwesenheit von Ti beobachtet [92, 93], wobei als




Im Rahmen dieser Arbeit wurde das Wachstum dünner Ni-Si-Al- bzw. Ni-Si-Ga-Schichten
auf Si(001)-Substraten untersucht, wobei das Hauptaugenmerk auf der Bildung von dün-
nen NiSi2−xAlx- bzw. NiSi2−xGax-Schichten lag. Dazu wurden Ni-Si-Al- sowie Ni-Si-Ga-
Schichten mit unterschiedlichen Abscheideprozeduren hergestellt und anschließend hin-
sichtlich der entstandenen Phasen sowie deren Orientierungsverhalten analysiert.
Bei der sequentiellen Abscheidung Ni;Al auf Si(001) wird dabei bereits für eine Tem-
pertemperatur von 500 ◦C NiSi2−xAlx nachgewiesen, während ohne Al die Bildung von
NiSi2 erst für ca. TRTA=700 ◦C stattfindet. Mit zunehmender Al-Zwischenschichtdicke
ändert sich jedoch das bevorzugte Orientierungsverhalten der NiSi2−xAlx-Kristallite von
A-Typ-orientiert zu polykristallin, was durch eine Änderung des Keimbildungsortes weg
von der Grenzfläche zum Si(001)-Substrat interpretiert werden kann.
Auch bei der Abscheideprozedur der sequentiellen Abscheidung Al;Ni auf Si(001) ent-
steht bereits für TRTA=500 ◦C NiSi2−xAlx, wobei sich durch den Einfluss von Al ei-
ne Änderung der bevorzugten Orientierung vom A-Typ zur NiSi2−xAlx(220) || Si(001)-
Vorzugsorientierung zeigen lässt.
Ebenso werden bei der Ni/Al-Koabscheidung bereits für TRTA=500 ◦C einzelne
NiSi2−xAlx-Kristallite (für z=0,06) bzw. eine geschlossene NiSi2−xAlx-Schicht (für z=0,2
und größer) an der Grenzfläche zum Si-Substrat nachgewiesen, wobei unabhängig vom
Al-Anteil z eine A-Typ-Orientierung auftritt. Für einen Al-Anteil z=0,06 befinden sich
diese vereinzelten Kristallite zwischen einer polykristallinen NiSi-Schicht und dem Si-
Substrat, wobei die großflächige Umwandlung in NiSi2−xAlx erst für ca. TRTA=700 ◦C
einsetzt. Dagegen wird für z=0,2 und größer oberhalb der geschlossenen NiSi2−xAlx-
Schicht eine weitere geschlossene Schicht (für z=0,2 und z=0,35: NiSi0,5Al0,5, für z=0,6:
NiAl(Si) ) vorgefunden, welche bei erhöhter Tempertemperatur TRTA unter NiSi2−xAlx-
Schichtdickenzunahme kleiner wird. Ein Bildungsweg des NiSi2−xAlx scheint damit die
Umwandlung dieser zusätzlichen Phase unter Si-Diffusion aus dem Si(001)-Substrat zu
sein. Die Keimbildung und das erste Wachstum der NiSi2−xAlx-Kristallite (welche einen
Al-Anteil von wohl unter einem Atomprozent aufweisen) kann damit wahrscheinlich je-
doch nicht erklärt werden, wobei der Ablauf dieses initialen Bildungsprozesses im Rahmen
dieser Arbeit nicht geklärt werden konnte. Weiterhin zeigt sich, dass nach der Tempera-
turbehandlung in der Kurzzeittemperanlage (RTA) alle Ni-Si-Al-Schichten von einer 3 nm
bis 8 nm dicken Al-O-Deckschicht abgeschlossen werden.
Bei der Ni/Ga-Koabscheidung wird bereits für TRTA=500 ◦C mit z=0,17 bzw. für
TRTA=450 ◦C mit z=0,28 die Phase NiSi2−xGax gebildet. Während für Proben mit
z=0,17 neben polykristallinem (TRTA=500 ◦C) und A-Typ-orientiertem NiSi2−xGax (ab
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TRTA=600 ◦C) bevorzugt eine NiSi2−xGax(220) || Si(001)-Vorzugsorientierung (ab ca.
TRTA=550 ◦C) nachweisbar ist, ist diese für Proben mit z=0,28 unabhängig von der Tem-
pertemperatur TRTA nicht zu verifizieren. Stattdessen werden bevorzugt A-Typ-orientierte
NiSi2−xGax-Kristallite gefunden. Ein weiterer signifikanter Unterschied unterhalb der voll-
ständigen NiSi2−xGax-Bildung ab ca. TRTA=600 ◦C zeigt sich in den dort vorhandenen
Phasen. Während für z=0,17 neben dem entstehenden NiSi2−xGax zusätzlich nur NiSi
und elementares Ga nachweisbar sind, sind für z=0,28 neben dem sich ebenfalls be-
reits bildenden NiSi2−xGax und dem für z=0,17 ebenfalls vorgefundenen NiSi einige
Ni-Ga(-Si)-Verbindungen anzutreffen. Das Vorhandensein von elementarem Ga konnte
hingegen für z=0,28 nicht bestätigt werden.
Bei der Ni/Ga/Si-Koabscheidung bei TSubstrat=RT ist NiSi2−xGax bereits für eine Tem-
pertemperatur von 500 ◦C unabhängig vom Ga-Anteil z die einzige vorhandene Phase, wel-
che für einen Ga-Anteil z=0,12 (ebenso für z=0) als eine geschlossene A-Typ-orientierte
NiSi2−xGax-Schicht vorgefunden wird. Bei einem Ga-Anteil von z=0,28 kann dagegen ne-
ben der A-Typ-Orientierung der NiSi2−xGax-Kristallite eine NiSi2−xGax(220) || Si(001)-
Vorzugsorientierung nachgewiesen werden.
Für die Ni/Ga/Si-Koabscheidung bei TSubstrat=500 .. 800 ◦C konnte ebenso unabhängig
vom Ga-Anteil z und der untersuchten Substrattemperatur NiSi2−xGax als einzige Phase
verifiziert werden. Während die NiSi2−xGax-Schichten wohl für TSubstrat=500 ◦C noch
geschlossen sind, ist für höhere Substrattemperaturen Inselwachstum festzustellen. Als
bevorzugte Orientierung der NiSi2−xGax-Kristallite ist der A-Typ vorzufinden, wobei ab
z=0,12 auch eine NiSi2−xGax(220) || Si(001)-Vorzugsorientierung nachgewiesen werden
konnte.
Unter Betrachtung dieser experimentellen Ergebnisse lassen sich folgende verallgemei-
nerte Hypothesen über den Einfluss von Al und Ga auf das Wachstum dünner Ni-Si-Al-
bzw. Ni-Si-Ga-Schichten auf Si(001) aufstellen:
• Die Bildungstemperatur der thermodynamisch stabilen Endphasen NiSi2−xAlx und
NiSi2−xGax wird bei Festphasenreaktionen von ca. 700 ◦C für z= x=0 auf 500 ◦C
und darunter bei Zugabe von Al bzw. Ga abgesenkt, wobei für Al-Beigabe wohl
Konzentrationen unterhalb von einem Atomprozent dafür ausreichend sind.
• Die bevorzugte Orientierung der NiSi2−xAlx- bzw. NiSi2−xGax-Kristallite wechselt un-
ter dem Einfluss von Al- bzw. Ga-Atomen von NiSi2−xAlx(001)[110] || Si(001)[110]
bzw. NiSi2−xGax(001)[110] || Si(001)[110] (A-Typ) zu einer NiSi2−xAlx(220) || Si(001)-
bzw. NiSi2−xGax(220) || Si(001)-Vorzugsorientierung. Die dabei notwendige Al- bzw.
Ga-Konzentration am Ort der Keimbildung ist wahrscheinlich größer als die, die für




Wie schon in Kap. 4.1 mehrfach erwähnt, zeigt sich bei der Charakterisierung der herge-
stellten Ni-Si-Al-Proben, dass nach der Temperung (RTA) unabhängig von der Herstel-
lungsprozedur immer eine Al-O-haltige Deckschicht gefunden wurde. Diese ist in TEM-
Querschnittsaufnahmen als dünne helle Schicht zwischen Kleber und der darunterlie-
genden dunkleren Ni-haltigen Schicht erkennbar (siehe z.B. Abb. A1). Mittels AES-
Abb. A1: Hochaufgelöste TEM-Querschnittsaufnahme der Oberfläche einer Ni/Al-
koabgeschiedenen Probe mit z=0,3 für TRTA=900 ◦C
Tiefenprofil-Untersuchungen konnten die Elemente Al und O nachgewiesen werden, was
am Beispiel der AES-Tiefenprofile einer getemperten Ni/Al-koabgeschiedenen Probe mit
z= 0,2 in den Abbn. A2b und A2c gezeigt werden soll. Ein nachweisbarer Anteil der Ele-
mente Si und Ni sowie C und N in dieser Deckschicht kann aufgrund der AES-Tiefenprofil-
Untersuchungen sowie zusätzlichen hochauflösenden EELS-Linescans [95] ausgeschlossen
werden. Es fällt jedoch auf, dass vor dem Temperprozess in der RTA-Anlage keine derar-
tige Schicht nachweisbar ist (siehe Abb. A2a), was es nahe legt, dass die Schicht während
des Tempervorgangs „erzeugt” wird. Als charakteristische Größe für das Auftreten und
die Dicke der Al-O-Deckschicht kann dabei die Verschiebung der gemessenen Einsatzkante
des Ni-Peaks im Vergleich zur theoretischen Oberflächeneinsatzkante im RBS-Spektrum
dienen. In Abb. A3 sind die gemessenen Energieverschiebungen in Abhängigkeit von der
Al-Menge z für mittels Ni/Al-Koabscheidung hergestellte und für TRTA=900 ◦C ther-
misch behandelte Proben dargestellt. Dabei zeigt sich, dass die Dicke der Al-O-Schicht
nicht mit der Al-Menge z korreliert, was ebenso für die anderen untersuchten Temper-
temperaturen TRTA im Bereich zwischen 500 ◦C und 800 ◦C gilt (nicht dargestellt). Auch
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Abb. A2: Ausschnitt aus AES-Tiefenprofil-Spektren von Ni/Al-koabgeschiedenen Proben
mit z=0,2 für a) TRTA=RT, b) TRTA=500 ◦C und c) TRTA=900 ◦C
Abb. A3: Energieverschiebung der Einsatzkante des Ni-Peaks von der Oberflächenein-
satzkante im experimentellen RBS-Spektrum (∆E) in Abhängigkeit von der
Al-Menge z für Ni/Al-koabgeschiedene Proben für TRTA=900 ◦C
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für die mittels sequentieller Abscheidung hergestellten Proben (sowohl Ni;Al auf Si(001)
als auch Al;Ni auf Si(001) ) sind keine Abhängigkeiten von der Al-Menge z erkennbar
(siehe Abb. A4), wobei aufgrund der jeweils lediglich drei unterschiedlichen Al-Mengen
z statistisch nur wenig Aussagekraft besteht. Ebenso ist eine statistisch gesicherte Ab-
hängigkeit der Deckschichtdicke von TRTA nicht möglich. In Abb. A5 ist die Abhängigkeit
der Al-O-Deckschichtdicke von der Tempertemperatur TRTA für die Ni/Al-Koabscheidung
dargestellt. Da die Dicke der entstehenden Al-O-Schicht nicht von der Al-Menge z abhän-
gig ist, wurde der Mittelwert der Energieverschiebungen ∆E für gleiche TRTA zur Redu-
zierung der statistischen Unsicherheit aufgetragen. Es zeigt sich, dass mit zunehmender
Tempertemperatur die Al-O-Deckschicht im Mittel dicker zu werden scheint. Dies ist in
Übereinstimmung mit den stichprobenartigen AES-Untersuchungen, so z.B. im Vergleich
für z=0,2 in den Abbn. A2b und A2c, wo die Al-Menge (Fläche unter der Kurve) an der
Oberfläche deutlicher größer ist. In zufällig ausgewählten TEM-Querschnittsaufnahmen
(siehe Abb. A6) zeigt sich lokal jedoch durchaus ein abweichendes Bild. Während für
TRTA=500 ◦C mit z=0,06 (Abb. A6a) etwa 7 nm Al-O-Deckschichtdicke sichtbar sind,
sind es für TRTA=500 ◦C und TRTA=900 ◦C mit z=0,35 (Abb. A6b und A6c) etwa 3 nm
bis 4 nm, wobei dieser Schichtdickenbereich bei der überwiegenden Anzahl von Proben im
Durchschnitt ebenfalls ermittelt wurde. Einzelne Abweichungen könnten dadurch erklärt
werden, dass die Al-O-Deckschicht eine Schichtdickeninhomogenität aufweist.
Bisher unberücksichtigt ist die Frage nach der quantitativen chemischen Kompositi-
on der Deckschicht. Die einzige thermodynamisch stabile Aluminiumoxidverbindung ist
α-Al2O3 [96], welche eine Dichte von 3,98-4,02 gcm3 [97–99] besitzt. Desweiteren ist es mög-
lich mittels RBS-Simulation einer Oberflächenschicht im atomaren Verhältnis Al:O=2:3
die Energieverschiebung ∆E der Ni-Einsatzkante nachzuvollziehen, wobei im Mittel etwa
14·1015 Al-Atome dafür benötigt werden. Rechnet man mit einer mittleren Dichte von
4 g
cm3
die Schichthöhe aus, so ergibt sich diese zu etwa 3 nm, was im Bereich der durch-
schnittlichen gemessenen Schichtdicke liegt. Ebenso wurden in TEM-Beugungsaufnahmen
zusätzliche schwache Reflexe vorgefunden, die mit α-Al2O3 in Einklang zu bringen wä-
ren. Es kann jedoch nicht ausgeschlossen werden, dass auch andere Verbindungen, diese
Beugungsreflexe verursachen. Aufgrund der Reihe von Indizien, welche für α-Al2O3 als
Deckschicht sprechen, ist dies auch am wahrscheinlichsten, wobei ein expliziter Nachweis
nicht möglich war.
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Abb. A4: Energieverschiebung der Einsatzkante des Ni-Peaks von der Oberflächeneinsatz-
kante im experimentellen RBS-Spektrum (∆E) in Abhängigkeit von TRTA für
verschiedene Al-Mengen z: a) für sequentielle Abscheidung Ni;Al auf Si(001)
und b) für sequentielle Abscheidung Al;Ni auf Si(001)
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Abb. A5: Energieverschiebung der Einsatzkante des Ni-Peaks von der Oberflächeneinsatz-
kante im experimentellen RBS-Spektrum (∆E) in Abhängigkeit von TRTA für
Ni/Al-koabgeschiedene Proben;
Abb. A6: TEM-Querschnittsaufnahmen von Ni/Al-koabgeschiedenen Proben: a) für




Annahmen bei den RBS-Simulationen mittels RUMP:
Nachfolgend sind die Annahmen für die in den Abbildungen dargestellten RBS-Simulation-
en aufgelistet. In der ersten Spalte wird die Abbildungsnummer, in der zweiten Spalte der
Simulationsname bzw. die Simulationsannahme gezeigt. Die simulierten Schichten werden
von oben nach unten aufgezählt, so dass der Si-Wafer die „unterste” Schicht darstellt. Da-
bei steht „1 m/cm2” für 1015„Moleküle” pro cm2. Der Begriff „Molekül” ist hierbei lediglich
als Platzhalter für eine gewisse Komposition und Anzahl bestimmter Atome zu sehen und
nicht als chemische Verbindung. Die Menge von Atomen in einer Schicht pro cm2 berech-
net sich daher aus dem Produkt der Anzahl der Moleküle pro cm2 multipliziert mit der
Häufigkeit dieser Atomsorte (die Anzahl steht nach dem Formelzeichen des Elementes)
in diesem „Molekül”. Für die Annahme einer Schichtdickeninhomogenität wird der Befehl
„fuzz” verwendet. Der erste Parameter gibt dabei die Dicke (in derselben Einheit, wie für
die Menge der Schicht angegeben) und der zweite die Anzahl der von der Komposition
her linear interpolierten Zwischenschichten an. Die Anzahl ist dabei so gewählt, dass die
Einzelschichtdicke einer Zwischenschicht kleiner ist als durch die Detektorauflösung von
14 keV aufgelöst werden kann (Abschätzung nach Gl. 3.7).
Abbildung Simulation Zusammensetzung
Abb. 4.3a: Sim Al-O / NiSi1,84Al0,16 auf Si
8 m/cm2: Al 1 O 1,5
220 m/cm2: Ni 1 Si 1,84 Al 0,16
500000 m/cm2: Si 1
Abb. 4.3b: Sim Al-O / NiSi1,84Al0,16 auf Si
8 m/cm2: Al 1 O 1,5
235 m/cm2: Ni 1 Si 1,84 Al 0,16
500000 m/cm2: Si 1
Abb. 4.4a: Sim Al-O / NiSi1,86Al0,14 auf Si
15 m/cm2: Al 1 O 1,5
225 m/cm2: Ni 1 Si 1,86 Al 0,14
500000 m/cm2: Si 1
Abb. 4.4b: Sim Al-O / NiSi1,85Al0,15 auf Si
12 m/cm2: Al 1 O 1,5
234 m/cm2: Ni 1 Si 1,85 Al 0,15
500000 m/cm2: Si 1
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Abbildung Simulation Zusammensetzung
Abb. 4.5a: Sim Al-O / NiSi1,58Al0,42 auf Si
5 m/cm2: Al 1 O 1,5
205 m/cm2: Ni 1 Si 1,58 Al 0,42
500000 m/cm2: Si 1
Abb. 4.5b: Sim Al-O / NiSi1,61Al0,39 auf Si
10 m/cm2: Al 1 O 1,5
216 m/cm2: Ni 1 Si 1,61 Al 0,39
500000 m/cm2: Si 1
Abb. 4.6a: Sim Al-O / NiSi1,61Al0,39 auf Si
10 m/cm2: Al 1 O 1,5
216 m/cm2: Ni 1 Si 1,61 Al 0,39
500000 m/cm2: Si 1
Abb. 4.6b: Sim Al-O / NiSi1,63Al0,37 auf Si
15 m/cm2: Al 1 O 1,5
205 m/cm2: Ni 1 Si 1,63 Al 0,37
500000 m/cm2: Si 1
Abb. 4.8: Sim Al-O / NiSi1,61Al0,39 auf Si
9 m/cm2: Al 1 O 1,5
211 m/cm2: Ni 1 Si 1,61 Al 0,39
500000 m/cm2: Si 1
Sim Al-O / NiSi1,61Al0,39(rauh) auf Si
9 m/cm2: Al 1 O 1,5
211 m/cm2: Ni 1 Si 1,61 Al 0,39 / fuzz 80 10
500000 m/cm2: Si 1
Abb. 4.10a: Sim Al-O / NiSi1,75Al0,25 auf Si
5 m/cm2: Al 1 O 1,5
199 m/cm2: Ni 1 Si 1,75 Al 0,25
500000 m/cm2: Si 1
Abb. 4.10b: Sim Al-O / NiSi1,79Al0,21 auf Si
12 m/cm2: Al 1 O 1,5
206 m/cm2: Ni 1 Si 1,79 Al 0,21
500000 m/cm2: Si 1
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Abbildung Simulation Zusammensetzung
Abb. 4.11a: Sim Al-O / NiSi1,8Al0,2 auf Si
15 m/cm2: Al 1 O 1,5
204 m/cm2: Ni 1 Si 1,8 Al 0,2
500000 m/cm2: Si 1
Abb. 4.11b: Sim Al-O / NiSi1,84Al0,16 auf Si
22 m/cm2: Al 1 O 1,5
199 m/cm2: Ni 1 Si 1,84 Al 0,16
500000 m/cm2: Si 1
Sim Al-O / NiSi1,84Al0,16(rauh) auf Si
22 m/cm2: Al 1 O 1,5
199 m/cm2: Ni 1 Si 1,84 Al 0,16 / fuzz 90 10
500000 m/cm2: Si 1
Abb. 4.12a: Sim Al-O / NiSi1,51Al0,49 auf Si
2 m/cm2: Al 1 O 1,5
199 m/cm2: Ni 1 Si 1,51 Al 0,49
500000 m/cm2: Si 1
Abb. 4.12b: Sim Al-O / NiSi1,55Al0,45 auf Si
10 m/cm2: Al 1 O 1,5
193 m/cm2: Ni 1 Si 1,55 Al 0,45
500000 m/cm2: Si 1
Abb. 4.13: Sim Al-O / NiSi1,58Al0,42 auf Si
15 m/cm2: Al 1 O 1,5
188 m/cm2: Ni 1 Si 1,58 Al 0,42
500000 m/cm2: Si 1
Sim Al-O / NiSi1,58Al0,42(rauh) auf Si
15 m/cm2: Al 1 O 1,5
188 m/cm2: Ni 1 Si 1,58 Al 0,42 / fuzz 40 10
500000 m/cm2: Si 1
Abb. 4.14: Sim Al-O / NiSi1,61Al0,39 auf Si
20 m/cm2: Al 1 O 1,5
188 m/cm2: Ni 1 Si 1,61 Al 0,39
500000 m/cm2: Si 1
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Abbildung Simulation Zusammensetzung
Abb. 4.14: Sim Al-O / NiSi1,61Al0,39(rauh) auf Si
20 m/cm2: Al 1 O 1,5
188 m/cm2: Ni 1 Si 1,61 Al 0,39 / fuzz 55 10
500000 m/cm2: Si 1
Abb. 4.16: Sim Al-O / NiSi auf Si
12 m/cm2: Al 1 O 1,5
195 m/cm2: Ni 1 Si 1
500000 m/cm2: Si 1
Abb. 4.18: Sim Al-O / NiSi2 auf Si
12 m/cm2: Al 1 O 1,5
195 m/cm2: Ni 1 Si 2
500000 m/cm2: Si 1
Abb. 4.21: Sim Al-O / NiSi0,5Al0,5 / NiSi2 auf Si
8 m/cm2: Al 1 O 1,5
65 m/cm2: Ni 1 Si 0,5 Al 0,5
125 m/cm2: Ni 1 Si 2
500000 m/cm2: Si 1
Sim Al-O / NiSi0,6Al0,4 / NiSi1,5Al0,4 / NiSi2 auf Si
8 m/cm2: Al 1 O 1,5
65 m/cm2: Ni 1 Si 0,6 Al 0,4
45 m/cm2: Ni 1 Si 1,5 Al 0,4
85 m/cm2: Ni 1 Si 2
500000 m/cm2: Si 1
Abb. 4.22: Sim Al-O / NiSi1,84Al0,16 auf Si
8 m/cm2: Al 1 O 1,5
195 m/cm2: Ni 1 Si 1,84 Al 0,16
500000 m/cm2: Si 1
Sim Al-O / NiSi0,6Al0,4 / NiSi1,5Al0,4 / NiSi2 auf Si
8 m/cm2: Al 1 O 1,5
65 m/cm2: Ni 1 Si 0,6 Al 0,4
45 m/cm2: Ni 1 Si 1,5 Al 0,4
85 m/cm2: Ni 1 Si 2
500000 m/cm2: Si 1
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Abbildung Simulation Zusammensetzung
Abb. 4.23: Sim Al-O / NiSi1,85Al0,15 auf Si
10 m/cm2: Al 1 O 1,5
210 m/cm2: Ni 1 Si 1,85 Al 0,15
500000 m/cm2: Si 1
Abb. 4.24a: Sim Al-O / NiSi1,85Al0,15 auf Si
10 m/cm2: Al 1 O 1,5
195 m/cm2: Ni 1 Si 1,85 Al 0,15
500000 m/cm2: Si 1
Abb. 4.24b: Sim Al-O / NiSi1,85Al0,15 auf Si
10 m/cm2: Al 1 O 1,5
190 m/cm2: Ni 1 Si 1,85 Al 0,15
500000 m/cm2: Si 1
Abb. 4.26: Sim Al-O / NiSi0,5Al0,5 / NiSi1,9Al0,1 auf Si
8 m/cm2: Al 1 O 1,5
110 m/cm2: Ni 1 Si 0,5 Al 0,5
100 m/cm2: Ni 1 Si 1,9 Al 0,1
500000 m/cm2: Si 1
Abb. 4.27a: Sim Al-O / NiSi1,7Al0,3 auf Si
10 m/cm2: Al 1 O 1,5
215 m/cm2: Ni 1 Si 1,7 Al 0,3
500000 m/cm2: Si 1
Sim Al-O / NiSi0,5Al0,5 / NiSi1,9Al0,1 auf Si
8 m/cm2: Al 1 O 1,5
110 m/cm2: Ni 1 Si 0,5 Al 0,5
100 m/cm2: Ni 1 Si 1,9 Al 0,1
500000 m/cm2: Si 1
Sim Al-O / NiSi1,7Al0,3 auf Si
10 m/cm2: Al 1 O 1,5
215 m/cm2: Ni 1 Si 1,7 Al 0,3
500000 m/cm2: Si 1
Abb. 4.27b: Sim Al-O / NiSi1,7Al0,3 auf Si
10 m/cm2: Al 1 O 1,5
215 m/cm2: Ni 1 Si 1,7 Al 0,3
500000 m/cm2: Si 1
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Abbildung Simulation Zusammensetzung
Abb. 4.28: Sim Al-O / NiSi1,72Al0,28 auf Si
15 m/cm2: Al 1 O 1,5
215 m/cm2: Ni 1 Si 1,72 Al 0,28
500000 m/cm2: Si 1
Abb. 4.30a: Sim Al-O / NiAl(Si) / NiSi2 auf Si
5 m/cm2: Al 1 O 1,5
155 m/cm2: Ni 1 Si 0,2 Al 0,8
65 m/cm2: Ni 1 Si 2
500000 m/cm2: Si 1
Abb. 4.32a und b: Sim Al-O / NiAl(Si) / NiSi2 auf Si
5 m/cm2: Al 1 O 1,5
155 m/cm2: Ni 1 Si 0,2 Al 0,8
65 m/cm2: Ni 1 Si 2
500000 m/cm2: Si 1
Sim Al-O / NiSi1,44Al0,56 auf Si
8 m/cm2: Al 1 O 1,5
219 m/cm2: Ni 1 Si 1,44 Al 0,56
500000 m/cm2: Si 1
Abb. 4.33a: Sim Al-O / NiAl(Si) / NiSi2 auf Si
5 m/cm2: Al 1 O 1,5
155 m/cm2: Ni 1 Si 0,2 Al 0,8
65 m/cm2: Ni 1 Si 2
500000 m/cm2: Si 1
Abb. 4.33a und b: Sim Al-O / NiSi1,44Al0,56 auf Si
8 m/cm2: Al 1 O 1,5
219 m/cm2: Ni 1 Si 1,44 Al 0,56
500000 m/cm2: Si 1
Abb. 4.33b: Sim Al-O / NiSi1,44Al0,56(rauh) auf Si
8 m/cm2: Al 1 O 1,5
219 m/cm2: Ni 1 Si 1,44 Al 0,56 / fuzz 40 10
500000 m/cm2: Si 1
Abb. 4.39a: Sim Ga / NiSi auf Si
130 m/cm2: Ga 0,17
130 m/cm2: Ni 1 Si 1
500000 m/cm2: Si 1
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Abbildung Simulation Zusammensetzung
Abb. 4.41a: Sim NiSi1,83Ga0,17 auf Si
130 m/cm2: Ni 1 Si 1,83 Ga 0,17
500000 m/cm2: Si 1
Sim Ga / NiSi auf Si
130 m/cm2: Ga 0,17
130 m/cm2: Ni 1 Si 1
500000 m/cm2: Si 1
Abb. 4.42a: Sim NiSi1,83Ga0,17 auf Si
130 m/cm2: Ni 1 Si 1,83 Ga 0,17
500000 m/cm2: Si 1
Sim Ga / NiSi auf Si
130 m/cm2: Ga 0,17
130 m/cm2: Ni 1 Si 1
500000 m/cm2: Si 1
Abb. 4.42b: Sim NiSi1,83Ga0,17 auf Si
130 m/cm2: Ni 1 Si 1,83 Ga 0,17
500000 m/cm2: Si 1
Abb. 4.43a: Sim NiSi1,83Ga0,17 auf Si
130 m/cm2: Ni 1 Si 1,83 Ga 0,17
500000 m/cm2: Si 1
Abb. 4.45a: Sim NiSi1,83Ga0,17 auf Si
130 m/cm2: Ni 1 Si 1,83 Ga 0,17
500000 m/cm2: Si 1
Abb. 4.46a: Sim NiSi1,72Ga0,28 auf Si
130 m/cm2: Ni 1 Si 1,72 Ga 0,28
500000 m/cm2: Si 1
Sim Ga / NiSi auf Si
130 m/cm2: Ga 0,28
130 m/cm2: Ni 1 Si 1
500000 m/cm2: Si 1
Abb. 4.47: Sim NiSi1,72Ga0,28 auf Si
130 m/cm2: Ni 1 Si 1,72 Ga 0,28
500000 m/cm2: Si 1
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Abbildung Simulation Zusammensetzung
Abb. 4.48a: Sim NiSi1,72Ga0,28 auf Si
130 m/cm2: Ni 1 Si 1,72 Ga 0,28
500000 m/cm2: Si 1
Abb. 4.49: Sim NiSi1,72Ga0,28 auf Si
130 m/cm2: Ni 1 Si 1,72 Ga 0,28
500000 m/cm2: Si 1
Abb. 4.50: Sim NiSi1,72Ga0,28 auf Si
130 m/cm2: Ni 1 Si 1,72 Ga 0,28
500000 m/cm2: Si 1
Abb. 4.51a: Sim NiSi1,72Ga0,28 auf Si
130 m/cm2: Ni 1 Si 1,72 Ga 0,28
500000 m/cm2: Si 1
Abb. 4.53a: Sim NiSi1,72Ga0,28 auf Si
130 m/cm2: Ni 1 Si 1,72 Ga 0,28
500000 m/cm2: Si 1
Abb. 4.55: Sim NiSi1,72Ga0,28 auf Si
130 m/cm2: Ni 1 Si 1,72 Ga 0,28
500000 m/cm2: Si 1
Abb. 4.56a: Sim NiSi2 auf Si
130 m/cm2: Ni 1 Si 2
500000 m/cm2: Si 1
Abb. 4.58: Sim NiSi1,88Ga0,12 auf Si
130 m/cm2: Ni 1 Si 1,88 Ga 0,12
500000 m/cm2: Si 1
Abb. 4.60a: Sim NiSi1,72Ga0,28 auf Si
130 m/cm2: Ni 1 Si 1,72 Ga 0,28
500000 m/cm2: Si 1
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